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Eisen-Palladium-Legierungen sind besonders interessante Funktionsmaterialien, die
vielfältige physikalische Eigenschaften besitzen, wie z. B. einen thermischen und ma-
gnetischen Formgedächtniseffekt sowie pseudoelastisches und pseudoplastisches Ver-
halten. In der Zusammensetzung Fe7Pd3 weist dieses Materialsystem zudem Biokom-
patibilität und eine hohe Duktilität auf, weshalb sich diese Legierung als Material
für Implantate oder Aktuatoren im medizinischen Bereich eignet.
Der magnetfeldinduzierte Formgedächtniseffekt wird in Fe7Pd3 ausschließlich in ei-
ner verzwillingten, kubisch-tetragonalen, martensitischen Struktur beobachtet und
hängt von der Beweglichkeit der Zwillingsgrenzen im Material und der magnetischen
Anisotropieenergie ab. Mit dem Ziel, Informationen über die Entstehung und das
Verhalten von Zwillingsstrukturen an der Probenoberfläche und im Probeninneren
zu gewinnen, befasst sich diese Arbeit mit den mechanischen Eigenschaften von
freistehenden einkristallinartigen Fe7Pd3-Dünnschichten mit 500 nm Dicke.
Bei Dehnungsexperimenten kann der spannungsinduzierte martensitische Phasen-
übergang in freistehenden Fe7Pd3-Dünnschichten in-situ mit Elektronenmikroskopie
beobachtet werden. Während der Dehnung der Proben kann bei diesen Messungen
außerdem die spannungsinduzierte Bewegung von Zwillingsstrukturen nachgewie-
sen werden. Die Beweglichkeit der Zwillingsgrenzen in den Proben wird zudem mit
einem Aufbau zur Detektion akustischer Emissionen während Nanoindentations-
Messungen untersucht. Bei diesen Messungen kann die spannungsinduzierte abrupte
Bewegung von Zwillingsgrenzen festgehalten werden. Hierbei zeigt sich, dass diese
in polykristallinen Fe7Pd3-Volumenproben unter Spannung in Bewegung versetzt
werden, wohingegen dieses Verhalten in freistehenden Dünnschichten nicht nachge-
wiesen werden kann.
Mit Dehnungsexperimenten und Nanoindentations-Messungen wird zusätzlich der
Elastizitätsmodul der Proben bestimmt, der stark von der globalen bzw. lokalen
Probenmorphologie beeinflusst wird und 2,2-8,3 GPa bzw. 3,5-10,2 GPa beträgt. Des
Weiteren wird die mit Stoßwellen induzierte martensitische Umwandlung untersucht,
indem die Ergebnissen von Molekulardynamik-Simulationen ausgewertet werden.
Hierbei wird festgestellt, dass diese Behandlung, je nach Oberflächenmorphologie
der Probe, eine Transformation zu einzelvariantem oder multivariantem Martensit
induziert. Um die Qualität der Probenoberflächen zu verbessern, erfolgt zudem eine
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Eisen-Palladium-Legierungen sind aufgrund ihrer vielfältigen physikalischen Eigen-
schaften besonders interessante Funktionsmaterialien, die zu den sogenannten intel-
ligenten Materialien zählen. Zu den zahlreichen Effekten, die in Fe-Pd beobachtet
werden können, zählen der thermische und magnetische Formgedächtniseffekt, pseu-
doelastisches und pseudoplastisches Verhalten, konventionelle Magnetostriktion und
der Invar-Effekt. Die Legierung Fe7Pd3, mit einem Palladiumanteil von etwa 30 at.%,
weist darüber hinaus Biokompatibiltät [96, 8, 150, 149] und eine hohe Duktilität [36]
auf. Daher eignet sich dieses Material für Anwendungen im medizinischen Bereich,
z. B. als Implantat oder zur gezielten, berührungslosen Arzneimitteldosierung im
menschlichen Körper. Die geringe Sprödigkeit der Legierung ermöglicht zudem eine
relativ hohe Lebensdauer von Bauteilen aus Fe7Pd3, was bei Formgedächtnismate-
rialien besonders relevant ist, da diese im Rahmen von Phasenumwandlungen und
Umorientierungen häufig verformt werden.
Frühe Forschungen an Fe7Pd3 beschäftigten sich ab den 1960er-Jahren vor allem mit
der geringen Wärmeausdehnung dieser Legierung in bestimmten Temperaturberei-
chen aufgrund des Invar-Effekts [67, 82] und thermisch induzierten martensitischen
Phasenübergängen [63, 100, 116, 133]. Das Materialsystem Fe7Pd3 kristallisiert in
insgesamt vier Phasen, in einer kubisch-flächenzentrierten (fcc, für engl. face cen-
tered cubic) Hochtemperaturphase, dem sogenannten Austenit, und in drei Tief-
temperaturphasen, die als Martensit bezeichnet werden. Die martensitischen Pha-
sen weisen eine tetragonal-fächenzentrierte (fct, für engl. face centered tetragonal),
tetragonal-raumzentrierte (bct, für engl. body centered tetragonal) und kubisch-
raumzentrierte (bcc, für engl. body centered cubic) Struktur auf [101]. Die Pha-
sentransformation von Austenit zu fct-Martensit kann thermisch oder durch eine
mechanische Spannung induziert werden und ist reversibel. Der Temperaturbereich
dieser martensitischen Umwandlung hängt von der Zusammensetzung der Legierung
ab, so dass z. B. eine Probe bei etwa 20 ◦C in fct-martensitischer Phase vorliegt,
wenn der Palladiumanteil ca. 29,3-29,7 at.% beträgt [36]. Bei weiterer Abkühlung
findet eine irreversible Phasenumwandlung von fct- über bct- zu bcc-Martensit statt
[132, 133].
Nach der experimentellen Entdeckung des magnetischen Formgedächtniseffekts in
Ni2MnGa im Jahre 1996 [140, 139] wurde dieser Effekt zwei Jahre später ebenfalls
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in Fe7Pd3 nachgewiesen [65]. Seitdem wird dieses Materialsystem überwiegend hin-
sichtlich seiner Eigenschaften als magnetische Formgedächtnislegierung untersucht.
Der magnetische Formgedächtniseffekt in Fe7Pd3 basiert auf der Umorientierung
bestimmter Bereiche gleicher Gitterorientierung im Material, sogenannter marten-
sitischer Varianten, in einem externen magnetischen Feld, wodurch eine Dehnung
induziert wird. Bei Messungen an Fe7Pd3 wurden zunächst reversible Dehnungen
von 0,6 % in einem angelegten Magnetfeld beobachtet [65]. Inzwischen konnten je-
doch auch größere Dehnungsänderungen nachgewiesen werden, z. B. etwa 3,1 % in
Fe68,8Pd31,2-Volumenproben bei 77 K ab einem Magnetfeld von 1 T [70]. Theore-
tisch möglich sind maximale, reversible Dehnungen von bis zu 5 %, was sich anhand
des Achsenverhältnisses der martensitischen Phase von Fe7Pd3 bei Raumtemperatur
vorhersagen lässt.
Im Vergleich zum thermisch induzierten Formgedächtniseffekt, bei dem reversible
Dehnungen von bis zu 20 % möglich sind [127], werden beim magnetischen Form-
gedächtniseffekt kleinere makroskopische Formänderungen beobachtet, z. B. Deh-
nungsänderungen von bis zu 9,5 % in Ni2MnGa [130]. Magnetische Formgedächt-
nislegierungen eignen sich dennoch gut für den Bau von Aktuatoren, die besonders
schnell gesteuert werden müssen, da magnetfeldgesteuerte Phasenumwandlungen bei
konstanter Temperatur weniger zeitintensiv sind als Transformationszyklen aus Er-
wärmen und Kühlen.
Bisher wurden jedoch erst relativ wenige Anwendungen von thermischen und magne-
tischen Formgedächtnislegierungen realisiert, obwohl zahlreiche Forschungsarbeiten
und über 20.000 Patente weltweit vorliegen [66]. Mögliche Gründe hierfür sind, dass
sowohl die technische Beschränkung als auch die Realisierung von langlebigen und
stabilen Formgedächtnismaterialien noch nicht ausreichend erforscht sind [144, 5].
Technische Einschränkungen, die z. B. bewirken, dass nur eine relativ kleine Deh-
nungsänderung erreicht wird, können u. a. anhand einer mechanischen Charakteri-
sierung von Fe7Pd3 untersucht werden. Hierbei ist insbesondere die Beweglichkeit
der Zwillingsgrenzen in fct-martensitischer Phase von großem Interesse. Denn eine
hohe Mobilität der Zwillingsgrenzen, zusammen mit einer ausreichend großen ma-
gnetischen Anisotropieenergie, sind die Voraussetzungen dafür, den magnetischen
Formgedächtniseffekt in einem Material beobachten zu können [110] und sind in
Fe7Pd3 ausschließlich in fct-Martensit erfüllt.
Ein zentrales Anliegen dieser Arbeit ist es, die mechanischen Eigenschaften von frei-
stehenden Fe7Pd3-Dünnschichten zu untersuchen, mit dem Ziel, Informationen über
die Entstehung und das Verhalten von Zwillingsstrukturen an der Probenoberfläche
und im Probeninneren zu gewinnen. Hierfür werden Experimente an 500 nm dünnen
Proben mit einkristallinartigem Charakter durchgeführt, die mit Elektronenstrahl-
verdampfern im Ultra-Hoch-Vakuum hergestellt werden. Diese Dünnschichten wei-
sen eine möglichst geringe Defektdichte auf, was die Beweglichkeit der Zwillingsgren-
zen in fct-martensitischer Phase verstärkt, weshalb sich dieses niedrigdimensionale
System besonders zur mechanischen Charakterisierung von Fe7Pd3 eignet.
Mit den hergestellten Dünnschichten werden zunächst Dehnungsexperimente mit
einer Dehnungsbühne in Kombination mit Elektronenmikroskopiemessungen durch-
geführt. Hierbei soll in-situ die spannungsinduzierte martensitische Umwandlung
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in freistehenden Fe7Pd3-Dünnschichten beobachtet werden, die bisher nur für po-
lykristalline Volumenproben dieser Legierung beschrieben wurde [72]. Anhand der
Dehnungsexperimente sollen zudem die Auswirkungen von Dehnung auf die Proben-
morphologie und die auf der Probenoberfläche sichtbaren Zwillingsstrukturen unter-
sucht werden. Im Gegensatz zu diesen Dehnungsmessungen, bei denen die gesamte
Probe eine Spannung erfährt, kann die Bewegung von Zwillingsversetzungen lokal
durch Nanoindentation induziert werden [30]. In Kraft-Eindring-Kurven zeigt sich
diese abrupt stattfindende Zwillingsbewegung durch Bereiche konstanter Kraft bei
ansteigender Eindringtiefe, die als „Pop-in“-Ereignisse bezeichnet werden. In einer
Vorgängerarbeit über Fe7Pd3-Dünnschichten konnten bei einer Nanoindentations-
Messung an einer freistehenden Probe bereits „Pop-in“-Ereignisse beobachtet werden
[44], diese wurden jedoch bisher nicht näher analysiert. Die plötzliche Bewegung von
Zwillingsversetzungen führt zudem zu akustischen Emissionen, die mit einem akus-
tischen Sensor während Nanoindentations-Messungen detektiert werden können. Im
Rahmen dieser Arbeit soll daher eine entsprechende Messapparatur aufgebaut und
getestet werden, mit dem Ziel, Informationen über die Mobilität von Zwillingsgren-
zen in fct-martensitischer Phase zu gewinnen.
Eine weitere relevante mechanische Größe ist der Elastizitätsmodul, der das elasti-
sche Verhalten der Proben beschreibt. Dieser wird sowohl anhand der Spannungs-
Dehnungs-Kurven der Dehnungsexperimente für die gesamte Dünnschicht als auch
lokal und tiefenabhängig anhand der Kraft-Eindring-Kurven der Nanoindentations-
Messungen bestimmt. Über den Elastizitätsmodul von Fe7Pd3-Dünnschichten ist
bekannt, dass das Kristallgitter in freistehenden Dünnschichten im Vergleich zu sub-
stratgebundenen Proben stark aufgeweicht ist [94, 95]. Dies zeigte sich an einer Re-
duktion des E-Moduls von 127 GPa in substratgebundenen Schichten zu 16 GPa in
freistehenden Filmen. Diese Beobachtung wurde als Hinweis für beginnende Mobili-
tät der Zwillingsgrenzen in freistehenden Dünnschichten interpretiert. Der Einfluss
der thermisch induzierten Phasenumwandlung auf die E-Modulwerte von freiste-
henden Fe7Pd3-Dünnschichten wurde ebenfalls bereits untersucht [94, 95], weshalb
im Rahmen dieser Arbeit keine temperaturabhängigen Nanoindentations-Messungen
durchgeführt werden.
Eine weitere Möglichkeit, einen spannungsinduzierten Phasenübergang und eine Än-
derung der Oberflächenmorphologie in Fe7Pd3-Dünnschichten zu bewirken, ist deren
Behandlung mit Stoßwellen, die z. B. durch die Bestrahlung der Proben mit Laser-
pulsen erzeugt werden können und sich im Material ausbreiten. Die Stoßwellenbe-
handlung führt sowohl zu einer Kompression des Materials parallel zur Ausbreitungs-
richtung der Stoßwellen als auch zu einer Dehnung des Gitterparameters senkrecht
dazu und bewirkt eine Erhöhung der martensitischen Transformationstemperatur
[11]. Die physikalischen Ursachen für diese experimentellen Beobachtungen werden
im Rahmen dieser Arbeit, basierend auf der Auswertung von Ergebnissen von bereits
durchgeführten Molekulardynamik-Simulationen (MD-Simulationen), diskutiert.
Diese Arbeit ist in sechs Kapitel gegliedert. Nach der Einleitung in Kapitel 1 wird
in Kapitel 2 zunächst auf das Materialsystem Fe7Pd3 eingegangen und es werden
verschiedene Effekte beschrieben, die diese Legierung aufweist. In Hinblick auf die
Untersuchung mechanischer Eigenschaften wird auf den Zusammenhang zwischen
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Spannung und Dehnung, den Verlauf von Kraft-Eindring-Kurven und auf akustische
Emissionen in Festkörpern näher eingegangen.
Kapitel 3 beschäftigt sich mit der Herstellung von Fe7Pd3-Dünnschichten mit Elek-
tronenstrahlverdampfung und den Methoden zur Charakterisierung der Proben hin-
sichtlich Phase, Topographie und Oberflächenmorphologie. Die Messaufbauten für
die im Rahmen dieser Arbeit durchgeführten Experimente werden vorgestellt und
ihre Funktionsweisen beschrieben.
In Kapitel 4 werden die experimentellen Ergebnisse der Dehnungsexperimente, der
Nanoindentatios-Messungen und der Messungen akustischer Emissionen während
Nanoindentation beschrieben. Zu Beginn dieses Kapitels wird zudem auf eine sys-
tematische Untersuchung des verwendeten Herstellungsverfahren von Fe7Pd3-Dünn-
schichten eingegangen, die durchgeführt wurde, um die Qualität der Probenoberflä-
chen zu verbessern.
In Kapitel 5 werden die Ergebnisse der Messungen, die im Rahmen dieser Disser-
tation durchgeführt werden, diskutiert und interpretiert und mit in der Literatur
beschriebenen Ergebnissen in Bezug gesetzt. Des Weiteren werden die Ergebnisse
von MD-Simulationen zu mit Stoßwellen induzierten martensitischen Phasenum-
wandlungen diskutiert und mit den experimentellen Beobachtungen verglichen.





In diesem Kapitel wird zunächst das Materialsystem Eisen-Palladium Fe-Pd vorge-
stellt. Außerdem werden die einzelnen verschiedenen Effekte beschrieben, die dieses
Material aufweist, wie der thermische und magnetische Formgedächtniseffekt, pseu-
doelastisches und pseudoplastisches Verhalten und konventionelle Magnetostrikti-
on. Danach folgt ein Überblick über die Legierung Fe7Pd3. Abschließend werden
die Zusammenhänge zwischen Spannung und Dehnung beschrieben und es wird auf
Ursachen für „Pop-in“-Ereignisse in Kraft-Eindring-Kurven von Nanoindentations-
Messungen sowie akustische Emissionen in Festkörpern eingegangen.
2.1 Die Legierung Eisen-Palladium
In welcher Phase das Materialsystem Eisen-Palladium Fe-Pd vorliegt, kann dem
Gleichgewichtsphasendiagramm dieser Legierung entnommen werden (Abb. 2.1). Je
nach Zusammensetzung der binären Legierung liegt die Schmelztemperatur zwi-
schen 1.310 ◦C und 1.555 ◦C, wobei die flüssige Phase im Diagramm mit L für
Liquidus gekennzeichnet ist. Unterhalb dieser Phasengrenze befindet sich die soge-
nannte γ-Phase in ungeordneter fcc-Struktur. Bei Raumtemperatur existieren neben
der γ-Phase noch die beiden geordneten Phasen γ1 und γ2 sowie die α-Fe-Phase. Die
γ1-Phase weist eine L10-Struktur mit fct-Gitter auf und setzt sich aus abwechseln-
den Schichten von Fe- und Pd-Atomen zusammen, die in (100) Ebenen angeordnet
sind. Die Zusammensetzung dieser Phase ist Fe5Pd5 und wird im Phasendiagramm
als FePd bezeichnet. Die γ2-Phase liegt in L12-Struktur mit fcc-Gitter vor. Die Stö-
chiometrie dieser Phase ist Fe25Pd75 und wird im Diagramm mit FePd3 bezeichnet.
In der Einheitszelle dieser Phase stellen Fe-Atome die Eckatome und Pd-Atome
die Flächenatome. Die α-Fe-Phase hat eine fcc-Struktur und stellt sich bei einem
Pd-Anteil von unter 3,5 at.% ein.
Im Konzentrationsbereich um Fe7Pd3 liegen bei Raumtemperatur die stabilen Gleich-
gewichtsphasen α-Fe und Fe5Pd5 vor. In diesem Temperaturbereich kann die Legie-
rung jedoch auch als Mischkristall auftreten, und zwar dann, wenn sie schnell von ho-
hen Temperaturen abgekühlt wurde. Dies ist möglich, da die diffusive Entmischung
der Legierung zu den Gleichgewichtsphasen bei niedrigen Temperaturen kinetisch
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Abbildung 2.1: Phasendiagramm der Legierung Fe-Pd [99].
gehemmt ist, weshalb Fe7Pd3 als quasi stabil betrachtet werden kann. Die untere
Grenze der ungeordneten γ-Phase liegt für Fe7Pd3 bei etwa 760 ◦C und die Curie-
Temperatur TC , bei der der magnetische Phasenübergang von ferromagnetischen zu
paramagnetischen Eigenschaften stattfindet, bei 490 ◦C.
2.2 Martensitische Umwandlungen
Materialien, die den Formgedächtniseffekt aufweisen, liegen in mindestens zwei ver-
schiedenen Phasen vor, die als Austenit1 und Martensit2 bezeichnet werden und sich
in ihrer Kristallstruktur und folglich in ihren Eigenschaften unterscheiden. Die Pha-
se, die bei höheren Temperaturen eingenommen wird, heißt Austenit und zeichnet
sich typischerweise durch eine kubische Gitterstruktur aus. Andere Phasen, die das
Material bei niedrigeren Temperaturen einnimmt, werden als Martensit bezeichnet
und weisen eine Kristallstruktur mit niedrigerer Symmetrie auf, d. h. eine tetrago-
nale, orthorhombische oder monokline Struktur. Phasenübergänge von Austenit zu
Martensit, sogenannte martensitische Umwandlungen, sind diffusionslos und können
1Benannt nach dem britischen Metallurgen Sir William Chandler Roberts-Austen (1843-1902).
In der Metallografie werden die fcc-Phase von Eisen und dessen Mischkristalle als Austenit be-
zeichnet.
2Benannt nach dem deutschen Materialwissenschaftler Adolf Martens (1850-1914). Martensit
bezeichnete ursprünglich eine bestimmte Kristallstruktur von Stahl. Mittlerweile wird der Ausdruck
für jede Kristallstruktur verwendet, die bei einer diffusionslosen Transformation entsteht.
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anhand folgender fünf Eigenschaften beschrieben werden [56]:
• Der sich umwandelnde Bereich erfährt sowohl eine Volumen- als auch eine Ge-
staltänderung. Dies führt dazu, dass sich ein Oberflächenrelief ausbildet und
die umgebende Matrix so verzerrt wird, dass der martensitische Bereich im
Allgemeinen nadel- oder plattenförmig ist. Anhand des Reliefs kann das Ach-
senverhältnis, das c/a-Verhältnis, bestimmt werden, das Informationen über
den Transformationsgrad enthält.
• Durch die martensitische Umwandlung (Abb. 2.2) wird das austenitische Git-
ter (A) stark verzerrt (B). Zur Kompensation dieser Verzerrung bildet sich
durch Gleitung (C) oder Zwillingsbildung (D) ein bestimmtes martensitisches








Abbildung 2.2: Phasenübergang von Austenit (A) zu Martensit (B). Durch Gleiten
(C) oder Zwillingsbildung (D) nähert sich die makroskopische Form des Kristalls
wieder seiner Ausgangsform (A) an (nach [94]).
• Die Phasenumwandlung entspricht im Wesentlichen einer Scherung parallel
zu einer makroskopisch betrachtet unverzerrt bleibenden Ebene, der Habitus-
Ebene. Diese stellt eine semikohärente, sehr bewegliche Phasengrenze dar und
ist für die austenitische und martensitische Phase gleich.
• Während des Transformationsprozesses bleibt eine eindeutige, materialabhän-
gige Orientierungsbeziehung zwischen den Kristallgittern der austenitischen
und martensitischen Phase erhalten.
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• Während der gitterverändernden Deformation legen die einzelnen Atome re-
lativ zueinander nur Distanzen zurück, die kleiner als ein Gitterabstand sind.
Daher bleiben die nächsten Nachbarn und somit die Nahordnung im Kristall
erhalten. Diese kooperative Atombewegung steht im Gegensatz zu einer in-
dividuellen Atombewegung, wie sie bei diffusionsbestimmten Umwandlungen
beobachtet wird.
Während der martensitischen Umwandlung werden einzelne martensitische Kristal-
le, die sogenannten martensitischen Varianten, ausgebildet, die sich in ihrer Orien-
tierung voneinander unterscheiden. Die maximale Anzahl von Varianten ist von der
Kristallstruktur der entsprechenden martensitischen Phase und der Gitterüberein-
stimmung mit der austenitischen Gitterzelle abhängig. Analog zur martensitischen
Umwandlung kann eine Transformation von Austenit zu Martensit stattfinden, die
als austenitische Transformation bezeichnet wird.
Bei martensitischen Transformationen handelt es sich um Phasentransformationen
erster Ordnung. Das bedeutet, dass sie unter Wärmeabgabe erfolgen, dass Aus-
tenit und Martensit über einen gewissen Temperaturbereich beide gleichzeitig im
Material auffindbar sind und dass es zwischen Hin- und Rücktransformation eine
Hysterese gibt [143]. Damit eine martensitische Transformation stattfinden kann,
muss die Differenz der Gibbschen freien Enthalpien der austenitischen und mar-
tensitischen Phase, die als chemische Energie Gc bezeichnet wird, größer sein als
die nicht-chemischen Beiträge Gnc. Diese setzen sich aus den notwendigen Energie-
beiträgen für die elastische Verzerrung des Gitters ∆Gelastisch, die Bildung neuer
Grenzflächen ∆GGrenzfla¨chen und innere Reibung ∆GReibung zusammen:
GAustenit −GMartensit︸ ︷︷ ︸
Gc
> ∆Gelastisch + ∆GGrenzflächen + ∆GReibung︸ ︷︷ ︸
Gnc
(2.1)
Der Phasenübergang findet daher nicht bei der Temperatur T0 statt, bei der die
Gibbschen freien Enthalpien beider Phasen gleich groß sind, sondern bei einer ge-
wissen Unterkühlung im Fall einer martensitischen Umwandlung bzw. Überhitzung
im Fall einer austenitischen Umwandlung (Abb. 2.3a). Während der Phasentransfor-
mation wird das Kristallgitter elastisch verzerrt, d. h. ∆Gelastisch wird bei höherem
Martensitanteil größer. Die zum Start der Transformation ausreichende Unterküh-
lung zur StarttemperaturMs reicht daher nicht aus, um die Transformation vollstän-
dig durchzuführen, so dass eine stärkere Temperaturabnahme zur Endtemperatur
Mf nötig ist, um die Phasentranformation zu beenden (Abb. 2.3b). Analog dazu
beginnt die austenitische Umwandlung bei einer geringeren Überhitzung, bei der
Starttemperatur As, da elastische Energie frei wird. Die Vervollständigung der Pha-
sentransformation wird bei einer stärkeren Überhitzung, bei der Endtemperatur Af ,
erreicht. Die Hysterese zwischen Ms und Af bzw. Mf und As wird durch weitere
nicht-chemische Energiebeiträge in Form von innerer Reibung, Defektbildung durch
die Bewegung der Phasengrenze und neu gebildete Grenzflächen bestimmt. Aufgrund
der Temperaturabhängigkeit der Transformationen, bei denen es keine Rolle spielt,
wie lange das Material eine bestimmte Temperatur hat, werden martensitische und









































Abbildung 2.3: Die martensitische bzw. austenitische Umwandlung beginnt bei
einer gewissen Unterkühlung (Ms) bzw. Überhitzung (As) bezogen auf die Tempe-
ratur T0 (a). Der Temperaturunterschied zwischen den jeweiligen Start- (Ms und As)
und Endtemperaturen (Mf und Af ) ergibt sich durch den Beitrag der elastischen
Gitterverzerrung, wohingegen die Hysterese zwischen Ms und Af bzw. Mf und As
durch weitere nicht-chemische Beiträge zustande kommt (b).
2.3 Spannungsinduzierte Phasentransformationen
Die martensitische Umwandlung kann nicht nur durch Abkühlen einer austenitischen
Probe induziert werden, sondern auch durch das Anlegen einer ausreichend großen
mechanischen Spannung, d. h. durch Veränderung des Beitrags der elastischen Ener-
gie. Erfährt eine Probe in Austenit eine mechanische Spannung, zeigt sie zunächst
ein linear-elastisches Dehnungsverhalten und erst ab einer kritischen Spannung σM
beginnt die Martensitbildung. Die martensitische Starttemperatur kann daher durch
mechanische Spannungen um dMs verschoben werden [118].
Für den Fall einer uniaxialen mechanischen Spannung σ11 =σ kann diese Verschie-
bung der Phasenübergangstemperatur mit folgender Formulierung der Clausius-
Clapeyron-Gleichung beschrieben werden, die für spannungsinduzierte Fest-Fest Pha-







Ms ·∆V = −
∆H
Ms · V A · tr11
= − ρ ·∆H
Ms · tr11
(2.2)
mit Entropieänderung von Austenit zu Martensit ∆SA−M , Volumenänderung ∆V A−M
= V M − V A = V Atrii , Volumen der austenitischen und martensitischen Phase V A
bzw. V M , Transformationsdehnung in Richtung der uniaxialen Spannung tr11, Dich-
te ρ und Enthalpieänderung ∆H. Die Verschiebung der Transformationstemperatur
hängt daher von der transformationsbedingten Dehnung ab, die wiederum durch das
Materialsystem und die Art der Spannung (uniaxial, biaxial etc.) bestimmt wird.
























Abbildung 2.4: Schematische Darstellung der Pseudoelastizität (a) und der Pseu-
doplastizität (b) unter Dehnung.
weist für den Dehnungsbereich der Phasenumwandlung ab einer bestimmten Span-
nung σM einen Plateaubereich auf, das sogenannte Martensitplateau und erst nach
vollständiger Phasentransformation steigt die Kurve wieder linear an. Wird das Ma-
terial entlastet, geht die gesamte Dehnung zurück und es findet eine Rücktransfor-
mation zu Austenit statt. Dieses reversible Verhalten austenitischer Proben unter
mechanischer Spannung wird Pseudoelastizität oder Superelastizität genannt.
Wirkt auf eine Probe in verzwillingter, martensitischer Phase eine mechanische
Spannung (Abb. 2.4b), verformt sie sich ebenfalls zunächst linear-elastisch. Ab einer
bestimmten Spannung σR beginnen sich jedoch zur Kompensation dieser Spannung
einzelne martensitische Varianten umzuorientieren. Diese Entzwillingung des Mar-
tensit führt wieder zu einem Martensitplateau in der Spannungs-Dehnungs-Kurve
und schließlich dazu, dass die gesamte Probe als einzelvarianter Martensit vorliegt
[81]. Je nachdem, ob an der Probe gezogen oder ob sie gestaucht wird, richten sich im
Falle von martensitischem Fe7Pd3 die langen a-Achsen oder die kürzeren c-Achsen
parallel zur Spannungsrichtung aus. Die maximale Dehnung, die theoretisch in dem
betrachteten Materialsystem möglich ist, hängt daher vom Achsenverhältnis des
martensitischen Kristallgitters ab:
0 = 1− c
a
(2.3)
Mit dieser Gleichung ergibt sich für Fe7Pd3 in fct-Martensit eine maximale theore-
tische Dehnung von 0 ≈ 5 %.
Wird der inzwischen einzelvariante Martensit weiterhin mechanischen Spannungen
ausgesetzt, steigt die Spannungs-Dehnungs-Kurve erneut linear an. Beim Entlasten
der Probe geht die elastische Dehnung wieder zurück, wobei es zu keiner Rückori-
entierung der martensitischen Varianten kommt. Die durch die Entzwillingung ver-
ursachte Dehnung bleibt daher erhalten und der Ausgangszustand kann nur durch
Erwärmen zu Austenit und anschließendes Abkühlen zu verzwillingtem Martensit
wieder hergestellt werden. Dieses irreversible Verhalten martensitischer Proben un-
ter mechanischer Spannung wird als Pseudoplastizität bezeichnet.
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2.4 Thermisch induzierter Formgedächtniseffekt
Der thermisch induzierte Formgedächtniseffekt bewirkt, dass Materialien ihre ur-
sprüngliche Form wieder annehmen, wenn sie zunächst unterhalb einer bestimmten
materialabhängigen Temperatur verformt wurden und anschließend wieder erwärmt
werden (Abb. 2.5). Das Material scheint sozusagen ein Gedächtnis für seine Form zu
haben. Möglich wird dieser Effekt durch kristallographisch reversible martensitische
Umwandlungen (s. Kap. 2.2).
Das Material wird in martensitischer Phase verformt, wobei die relativ beweglichen
Zwillingsgrenzen durch den Kristall wandern. Diese Bewegung erfolgt so, dass sich
die Bereiche der martensitischen Varianten vergrößern, die am vorteilhaftesten be-
züglich der angelegten Spannung orientiert sind, was letztendlich, bei ausreichend
großen Spannungen, zu einzelvariantem Martensit führt (s. Kap. 2.3). Wird das de-
formierte Material nun so stark erwärmt, dass es eine austenitische Umwandlung
erfährt, erlangt es seine ursprüngliche Form zurück, da es aufgrund kristallographi-
scher Einschränkungen unabhängig von Verformungen nur einen Rücktransformati-
onspfad gibt. Die Erwärmung von verformtem und unverformtem Martensit führt
daher immer zu einer Phasenumwandlung zu Austenit [142, 117, 64].
BC
Austenit
Verformung bei  
T < Mf
























2.5 Magnetisch induzierter Formgedächtniseffekt
Unter dem ferromagnetischen Formgedächtniseffekt werden zwei verschiedene Ef-
fekte verstanden, der magnetfeldinduzierte Martensit (MIM) und die magnetfeldin-
duzierte Reorientierung (MIR). Das Funktionsprinzip des MIM entspricht im We-
sentlichen dem thermisch induzierten Formgedächtniseffekt, nur dass anstelle ei-
ner Temperaturänderung ein externes Magnetfeld angelegt wird. Der martensitische
Phasenübergang wird somit durch den Beitrag der Magnetisierung zur Gibbschen
freien Enthalpie ∆GMagnetisierung induziert.
Der Zusammenhang zwischen äußerem magnetischen Feld und der Änderung der
Transformationstemperatur kann analog zu spannungsinduzierten Phasentransfor-
mationen mithilfe der Clausius-Clapeyron-Gleichung bestimmt werden (s. Gleichung
2.2). Hierbei wird anstelle einer mechanischen Spannung die magnetische Flussdichte
des angelegten Magnetfelds B und anstelle der Volumenanteilsänderung die Ände-







Ein magnetisch induzierter Phasenübergang von Austenit zu Martensit konnte u.
a. in den magnetischen Formgedächtnislegierungen FeNi, FeNiC, FeNiCoTi [128],
Ni2MnGa [59] oder NiCoMnIn [69] beobachtet werden.
Bei der magnetfeldinduzierten Reorientierung, der zweiten Art des ferromagneti-
schen Formgedächtniseffekts, kommt es zu keiner Phasentransformation zwischen
Martensit und Austenit, da dieser Effekt nur in der martensitischen Phase stattfin-
det. In einem Material in unverformtem, multivariantem Martensit sind alle Mar-
tensitvarianten mit ihren entsprechenden Orientierungen der magnetischen Momente
möglich. Bei ausreichend großer magnetischer Anisotropieenergie, die größer ist, als
die Energie, die notwendig ist, um Zwillingsgrenzen durch das Material zu bewegen,
orientieren sich die Martensitvarianten in einem angelegten Magnetfeld entsprechend
der magnetischen Vorzugsrichtung um [88, 49].
Je nach Materialsystem gibt es leicht und schwer zu magnetisierende Achsenorien-
tierungen. Wird ein Magnetfeld parallel zu der schwer zu magnetisierenden Achse
angelegt, konkurrieren die beiden Beiträge der magnetischen Energie der betrach-
teten Varianten, die Zeemanenergie und die Anisotropieenergie, miteinander. Erst
ab einer kritischen Magnetfeldstärke dominiert die Zeemanenergie und die lokale
Magnetisierung kann sich entsprechend der Richtung des angelegten Magnetfelds
orientieren. Einhergehend mit der Bewegung von Zwillingsgrenzen können sich nun
nicht nur einzelne lokale magnetische Momente drehen, sondern auch Martensitva-
rianten umorientieren (Abb. 2.6).
Sind die magnetokristalline Anisotropie und die Beweglichkeit der Zwillingsgrenzen
gering, dreht sich lediglich die Magnetisierung. Dieser Effekt wird als Magnetostrik-
tion bezeichnet und führt in der Regel zu Materialdehnungen von wenigen Promille.
Bei hoher Anisotropieenergie und hoher Zwillingsgrenzmobilität können sich die Va-
rianten mit der leichten Magnetisierungsachse parallel zur Magnetfeldrichtung durch
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Magnetostriktion Magnetfeldinduzierte Reorientierung 
Magnetfeld
Abbildung 2.6: Schematische Darstellung der Magnetostriktion und der magnet-
feldinduzierten Reorientierung in einem martensitischen Material mit tetragonaler
Gitterstruktur, in dem die längere a-Achse die leicht zu magnetisierende Achse ist
(nach [36]).
Bewegung der Zwillingsgrenzen vergrößern. Dadurch sind makroskopische Dehnun-
gen im Prozentbereich möglich. Bei Messungen an Ni49Mn30Ga21 konnten bereits
Dehnungen von 9,5 % durch die magnetfeldinduzierte Umverteilung von martensiti-
schen Zwillingen beobachtet werden [130]. In Fe7Pd3, das ebenfalls diese Form von
ferromagnetischem Formgedächtniseffekt aufweist, wurden bisher Dehnungen von
3,1 % nachgewiesen, und zwar in Fe68,8Pd31,2-Volumenproben bei 77 K ab einem
Magnetfeld von 1T [70].
Inwieweit magnetfeldinduzierte Dehnungen in martensitischen magnetischen Form-
gedächtnislegierungen durch Zwillingsgrenzbewegung, d. h. durch den magnetischen
Formgedächtniseffekt, zustanden kommen, kann anhand der Abhängigkeit der Deh-
nung von der Magnetisierung unterschieden werden. Im Fall des magnetischen Form-
gedächtniseffekts verhält sich diese in der Regel im Bereich unterhalb der Sättigungs-
magnetisierung linear, wohingegen im Fall von Magnetostriktion eine quadratische
Abhängigkeit der Dehnung erwartet wird [113].
Wurde ein Material bis zur Sättigung magnetisiert, kann es zu Zwillingsgrenzbewe-
gung in einem angelegten Magnetfeld kommen, wenn folgende Bedingung erfüllt ist
[57]:
K ≥ 0(σTW + σExt) (2.5)
mit der magnetokristallinen AnisotropiekonstantenK, der maximalen, theoretischen
Dehnung des Materials durch die tetragonale Verzerrung 0 = 1 - c/a, der Zwil-
lingsspannung σTW und der externen Spannung σExt, sofern eine solche senkrecht
zur Magnetfeldrichtung angelegt ist. Die magnetische Anisotropie quantifiziert, wie
schwierig es ist, die Magnetisierung von der leicht zu magnetisierenden Achse wegzu-
drehen, d. h. diese Größe ermöglicht eine Aussage darüber, ob die Zwillingsgrenzen
durch die angelegte magnetische Feldenergie eine antreibende Kraft erfahren. Die
Richtung der Magnetisierung wird durch das angelegte Magnetfeld und, sofern vor-
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handen, durch die angelegte Spannung beeinflusst. Die Größe der Magnetisierung
ist jedoch nur von der Temperatur abhängig. Daher können unterschiedliche Sät-
tigungsmagnetisierungen für Austenit und Martensit angenommen werden und es
wird ein Sprung in der Sättigungsmagnetisierung im Bereich der Phasentransforma-
tionstemperatur beobachtet. [64].
Die Zwillingsspannung kann als Maß für die Zwillingsgrenzbeweglichkeit verwendet
werden, da es ab dieser angelegten Spannung zu einer Umorientierung der Zwillings-
grenzen in Martensit kommen kann. Dieser Wert kann experimentell aus Spannungs-
Dehnungs-Kurven ermittelt werden und sollte möglichst klein sein, um eine gute
Zwillingsgrenzbeweglichkeit zu garantieren. Der ferromagnetische Formgedächtnis-
effekt findet außerdem nur in einem eingeschränkten Temperaturbereich statt, da
nicht nur die Phasenübergangstemperatur zu Austenit oder anderen innermartensiti-
schen Übergängen einschränkend wirkt, sondern auch eine Temperaturabhängigkeit
der magnetischen Anisotropie, der Tetragonalität des Gitters und der Zwillingsspan-
nung besteht [58].
2.6 Phasen in Fe7Pd3
Im Materialsystem Fe7Pd3 kristallisiert die austenitische Phase in einer ungeord-
neten fcc-Struktur und drei martensitische Phasen in fct-, bct-, und bcc-Struktur.
Je nach Stöchiometrie stellen sich diese Phasen bei verschiedenen Temperaturen
ein (Abb. 2.7). Messungen an Volumenproben belegen, dass bei Palladiumkonzen-
trationen unterhalb von 29,25 at.% die fcc-Phase unter Abkühlung direkt in die
bct-Phase transformiert. Erst bei einem höheren Palladiumanteil findet zunächst
eine Transformation zu fct-Martensit statt, gefolgt von einer innermartensitischen
Transformation von fct- zu bct-Martensit [36].
Die Überführung des fcc-Gitters über fct- und bct-Gitter in eine bcc-Struktur kann
mit dem sogenannten Bain-Pfad beschrieben werden, einem Formalismus, der ur-
sprünglich für Stahl entwickelt wurde [18]. In Fe7Pd3 wird hierbei eine der Hauptach-
sen des fcc-Gitters (Gitterabstand a0 = 3, 756±0, 001 Å, (c/a)fcc = 1 ) komprimiert
und die anderen beiden werden gedehnt. Dabei entsteht zunächst fct-Martensit mit
den durchschnittlichen Gitterparametern a = 3, 822±0, 001 Å und c = 3, 630±0, 001
Å, was einem Achsenverhältnis von (c/a)fct = 0,95 entspricht [36]. Andere Unter-
suchungen ergaben ein etwas kleineres Achsenverhältnis von 0,914 bei 0 K durch
Extrapolation an Messdaten [101]. Durch weitere Gitterverzerrungen ergeben sich
Achsenverhältnisse von (c/a)bct = 0,717 und (c/a)bcc = 1/
√
2 ≈ 0,707 für die wei-
teren innermartensitischen Transformationen zu bct- und bcc-Martensit [36]. Die
Änderung des Achsenverhältnisses erfolgt dabei kontinuierlich, so dass Achsenver-
hältnisse zwischen 1 und 0,707 möglich sind [101].
Die Phasentransformation von Austenit zu fct-Martensit ist thermoelastisch, d. h.
reversibel, wohingegen weitere Transformationen zu bct- oder bcc-Martensit als irre-
versibel gelten, was bei Experimenten an polykristallinen Volumenproben [133, 134]
und Dünnschichten [132] festgestellt wurde. In freistehenden einkristallinen Dünn-
schichten konnte jedoch eine reversible Phasentransformation von fcc zu bcc beob-
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Abbildung 2.7: Die metastabilen Phasendiagramme zeigen die Phasengrenzen der
martensitischen Umwandlung von fcc-Austenit zu fct-Martensit sowie der intermar-
tensitischen Transformationen von fct zu bct zu bcc, abhängig vom Palladiumanteil
der Legierung [133, 36].
achtet werden [45]. In diesen Proben, die zunächst eine martensitische Phasentrans-
formation zu bcc-Martensit durchliefen, verblieben fcc-Bereiche, die sich an Defekten
im Material während der Transformation aufgehängt hatten. Diese fungierten bei der
Rücktransformation als Nukleationskeime für die fcc-Phase, so dass, aufgrund der
relativ flachen Energielandschaft von Fe7Pd3 (Abb. 2.8a) [28] und der Eigenschaft
von Dünnschichten relativ leicht Spannungen abzubauen, das Material wieder in die
austenitische Phase transformiert.
In Fe7Pd3 ist die fct-martensitische Phase von besonderem Interesse. Diese erfüllt als
einzige martensitische Phase der Legierung die Bedingung für einen magnetischen
Formgedächtniseffekt, d. h. sie weist eine ausreichend große magnetische Anisotropi-
energie und Zwillingsgrenzbeweglichkeit auf (s. Kap. 2.5). Aufgrund der tetragona-
len Gitterstruktur sind drei martensitische Varianten möglich, die in Abbildung 2.8b
skizziert sind. Die beiden längeren a-Achsen sind die leicht magnetisierbaren Achsen,
wohingegen die kürzere c-Achse schwerer zu magnetisieren ist. Die magnetokristal-
line Anisotropiekonstante K liegt für einkristalline Dünnschichten in fcc-Phase bei
etwa 9, 66 · 105 erg/g und in fct-Phase bei 1, 24 · 106 erg/g, gemessen an substrat-
gebundenen Proben [94]. Die magnetische Anisotropie von Fe7Pd3-Dünnschichten
kann, um den magnetischen Formgedächtniseffekt in einem magnetischen Feld zu
verbessern, um ca. 40 % erhöht werden, indem der Legierung etwas Kupfer hinzu-
geführt wird, was zu einer Verstärkung der funktionalen Eigenschaften führt [74].
Als Ursprung der tetragonalen Verzerrung, die zur Ausbildung der fct-Struktur in
der magnetischen Formgedächtnislegierung Fe7Pd3 führt, konnte mithilfe von Dich-






















Abbildung 2.8: Bei der tetragonalen Verzerrung werden in einem Fe7Pd3-Kristall
kaum Energieunterschiede pro Atom beobachtet (a). Die Achsenverhältnisse sind
hier bezogen auf ein bcc-Gitter angegeben (nach [28]). Schematische Darstellung
der Gitterstruktur von Austenit und Martensit in Fe7Pd3 (b) (nach [36]).
[115]. Berechnungen der Zustandsdichte zeigten, dass es in der fct-Phase zu einem
Aufspalten von Spin-Zuständen im Bereich der Fermi-Energie kommt, wodurch Ban-
denergie im Bereich von meV gewonnen wird. Aufgrund der flachen Energieland-
schaft entlang des Bain-Pfads (Abb. 2.8a) [28], haben diese kleinen Energieänderun-
gen einen relativ großen Einfluss auf die gesamte Energie, so dass sich im Phasen-
bereich von fct-Martensit ein lokales Minimum ergibt. Die Ausbildung dieser Phase
entlang des Bain-Pfads wird daher energetisch begünstigt [115].
Bei diesen Simulationen wurde jedoch eine virtuelle Kristallnäherung (engl. virtu-
al crystal approximation) verwendet, d. h. es wurden in der Umgebung einzelner
Atome weder eine mögliche Ordnung noch Gitterverzerrungen berücksichtigt. Eine
realistischere Beschreibung der tetragonalen Verzerrung in Fe68,75Pd31,25 erfolgte mit
Dichtefunktionaltheorierechnungen, bei denen offene Oberflächen und verschiedene
Entropiebeiträge berücksichtigt wurden. Hiermit konnten der Grundzustand und
die thermodynamischen Eigenschaften von freistehenden dünnen Schichten berech-
net werden. Es zeigte sich, dass die Dünnschicht Druckspannungen erfährt und eine
biaxial komprimierte fcc-Struktur bevorzugt wird. Diese Beobachtung konnte mit
den Ergebnissen von ab-initio Molekulardynamik-Simulationen (MD-Simulationen)
bestätigt werden [104].
Eine weitere Besonderheit der fct-martensitischen Phase in Fe7Pd3 zeigte sich bei
Untersuchungen der elektrischen Leitfähigkeit [12], die in der fct-Phase ein Ma-
ximum aufweist. Bei anderen magnetischen Formgedächtnismaterialien nimmt die
Leitfähigkeit bei einer Transformation von Austenit zu Martensit ab, da durch die
Verzwillingung mehr Elektronenstreuung stattfinden kann. In Fe7Pd3 wird jedoch in
der fct-Phase eine große Zustandsdichte in Kombination mit einer hohen Geschwin-
digkeit der Elektronen im Spin-Up-Teilband am Fermi-Niveau sowie eine minimale
Elektronenstreuung beobachtet, was dieses abweichende Verhalten der Leitfähigkeit
erklärt.
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Im Rahmen von Messungen mechanischer Materialeigenschaften von Fe7Pd3 wur-
den bereits polykristalline Volumenprobe dieser Legierung mit der Zusammenset-
zung Fe69,5Pd30,5 untersucht. Für diese Proben wurde mit der Clausius-Clapeyron-
Gleichung (s. Gleichung 2.2) für uniaxiale Spannungen der Zusammenhang dσ
dMs
=
4, 8 MPa/K gefunden (mit ρ = 8,91 g/cm3 und H = 0,53 J/g) [72]. Um die transfor-
mationsbedingte Dehnung exakt bestimmen zu können, müssten sowohl die Vertei-
lung als auch die genaue Anordnung der drei martensitischen Varianten V1, V2 und
V3 (Abb. 2.8b) in einer Probe bekannt sein, was praktisch jedoch nicht realisierbar
ist.
2.7 Elastisch-plastisches Verhalten von Materialien
Formgedächtnislegierungen weisen pseudoelastisches und pseudoplastisches Verhal-
ten auf, so dass durch das Anlegen einer mechanischen Spannung eine martensitische
Umwandlung sowie die Umorientierung martensitischer Varianten im Material indu-
ziert werden kann (s. Kap. 2.3). Das elastisch-plastische Verhalten von Materialien
kann generell anhand von Spannungs-Dehnungs-Kurven untersucht werden, die u. a.
mit Dehnungsmessungen ermittelt werden können. Bei diesen Messungen werden die
auf einen Körper wirkende Kraft und die dadurch bewirkte Längenänderung gemes-
sen, woraus Spannung und Dehnung einer Probe berechnet werden können. Anhand
von Spannungs-Dehnungsmessungen können somit die mechanischen Eigenschaften
eines verwendeten Materials bestimmt werden, beispielsweise seine Elastizität, Fes-
tigkeit, Plastizität und Sprödigkeit.
Allgemein gilt, dass die Stärke der Spannung σ, die ein Körper aufgrund der Belas-
tung durch eine Kraft oder einen Impuls erfährt, von der belasteten Fläche A und






Im Falle einer Krafteinwirkung parallel zur Fläche wird analog zu Gleichung 2.6
die Scherspannung τ definiert. Um die Spannungen, die an einer bestimmten Stelle
im Körper wirken, beschreiben zu können, wird der sogenannte Spannungstensor σ
gebildet. Hierfür werden die Spannungen in den drei Schnittebenen bestimmt, die
sich an der betrachteten Stelle kreuzen und zu einem Tensor zweiter Stufe zusam-
mengefasst:
σ =
σx τxy τxzτyx σy τyz
τzx τzy σz

Durch die Einwirkung einer Spannung auf einen Körper wird dieser verformt und er-
fährt eine Dehnung , die mit Änderungen der Seitenlängen und im Fall einer Scher-
dehnung zusätzlich mit einer Änderung der Winkel einher geht. Bei den in dieser
17
KAPITEL 2. GRUNDLAGEN
Arbeit durchgeführten mechanischen Experimenten erfahren die Proben ausschließ-
lich Normalspannungen, so dass im Folgenden nur auf diese Art von Spannungen
eingegangen wird. Für eine Normalspannung lässt sich die resultierende Dehnung









Gleichzeitig kommt es bei einer uniaxialen Dehnung des Materials zu einer Quer-
kontraktion senkrecht zur Belastungsrichtung. Diese negative Dehnung quer kann
aus der Änderung der Dicke ∆d des Materials bezogen auf die Anfangsdicke d und
somit analog zu  berechnet werden. Querkontraktion und Dehnung sind über die





In Spannungs-Dehnungs-Diagrammen (Abb. 2.9) wird für kleine Dehnungen, d. h.
für kleine Verschiebungen der Atome in einem Festkörper von ihrer Gleichgewichts-
position, ein linear-elastisches Verhalten beobachtet. Die Kraft zwischen den einzel-
nen Atomen ist proportional zu deren Verschiebung und mathematisch wird diese
reversible Verformung des Materials mit dem Hook’schen Gesetz beschrieben:
σ = E (2.9)
mit dem Elastizitätsmodul E, das auch als E-Modul oder Youngscher Modul bezeich-
net wird. Dieser Modul kann an der Steigung einer Spannungs-Dehnungs-Kurve im
linear-elastischen Bereich abgelesen werden. Der linear-elastische Bereich ist in Ab-
bildung 2.9 rot markiert. Des Weiteren gibt der Elastizitätsmodul Informationen
über die Steifigkeit eines Materials, denn je größer der E-Modul eines Materials ist,
desto weniger verformt sich dieses elastisch unter Belastung. Der E-Modul ist au-
ßerdem temperaturabhängig, so dass für ein Metall bei der Temperatur T , T = [K],
in etwa gilt:
E(T ) ≈ E0 ·
(




abhängig von dem Elastizitätsmodul bei etwa 0 K E0 und der Schmelztempera-
tur TSchmelz. Diese Temperaturabhängigkeit ergibt sich durch die thermische Aus-
dehnung der Atome. Im asymmetrischen Wechselwirkungspotential zwischen zwei
Atomen verschiebt sich durch die vergrößerten Atomabstände die Gleichgewichts-
position zu einer Stelle des Potentialtopfes mit kleinerer Steigung. Aus dieser klei-
neren Steigung der Kraftkurve folgt eine kleinere Steifigkeit, so dass der E-Modul
für höhere Temperaturen reduziert wird.
Bei weiterer Dehnung eines Materials wird zunächst eine nichtlinear-elastische Ver-
formung beobachtet, die noch reversibel aber nicht mehr proportional zur Spannung
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Abbildung 2.9: Schematische Spannungs-Dehnungs-Diagramme mit kontinuierli-
chem Fließbeginn (a) und ausgeprägter Streckgrenze (b) (nach [92]).
ist. Plastische und somit irreversible Verformung wird erst nach Überschreiten der so-
genannten Elastizitätsgrenze beobachtet. Um die plastische Dehnung zu bestimmen,
wird die Probe entlastet, wodurch der elastische Beitrag zur gesamten Dehnung zu-
rückgeht. Die Steigung der Spannungs-Dehnungs-Kurve beim Entlasten entspricht
in etwa dem Elastizitätsmodul. Leichte Abweichungen der Steigung können sich
durch die Verkleinerung der Querschnittsfläche der Probe aufgrund der plastischen
Verformung ergeben.
Für den Verlauf der Spannungs-Dehnungs-Kurve eines Materials jenseits des linear-
elastischen Bereichs gibt es zwei Möglichkeiten, an diesen Bereich schließt entweder
ein kontinuierlicher Fließbeginn an (Abb. 2.9a) oder eine ausgeprägte Streckgrenze
(Abb. 2.9b). Für ersteren Fall erfolgt der Übergang von elastischem zu plastischem
Verformen, was in der Rheologie als Fließgrenze bezeichnet wird, ohne Unterbre-
chung, so dass der Punkt des Übergangs, hier gekennzeichnet mit P , nicht genau
bestimmt werden kann. Da in zhlreichen technischen Anwendungen eine leichte plas-
tische Verformung im Toleranzrahmen liegt, wird der Punkt, an dem eine 0,2 %-ige
plastische Verformung erfolgt, als Dehngrenze Rp bezeichnet und als Anfangspunkt
des plastischen Deformationsbereichs angenommen. Bei weiterer Dehnung wird der
Punkt maximaler Spannung, bezeichnet als Zugfestigkeit Rm, erreicht. Ab diesem
nimmt die gemessene Spannung ab, da die Querschnittsfläche aufgrund von Ein-
schnürungen kleiner wird und deutlich von der ursprünglichen Fläche A abweicht.
Die tatsächlich von der Probe erfahrene Spannung steigt jedoch weiter an und kann
ermittelt werden, wenn während des Dehnungsexperiment die Ausmaße der Probe
vermessen werden, z. B. mit einer Kamera. Bereiche mit Einschnürungen werden an
Stellen beobachtet, an denen das Material schwächer ist, verglichen mit dem Rest
der Probe, da es dort beispielsweise dünner oder leicht beschädigt ist. Das Ende




In einigen Materialen, z. B. in unlegiertem Stahl, wird im Anschluss an den linear-
elastischen Bereich ab der unteren Streckgrenze Re (Abb. 2.9b) so lange elastische
Verformung beobachtet, bis die plastische Verformung abrupt einsetzt. Als Ursache
solcher ausgedehnten Streckgrenzen werden Fremdatomwolken angenommen, soge-
nannte Cottrell-Wolken, in denen Zwischengitteratome die Bewegung von Versetzun-
gen behindern [34]. Der weitere Verlauf der Spannungs-Dehnungs-Kurve entspricht
dem bisher beschriebenen Verlauf für plastische Deformation.
Die Spannungs-Dehnungs-Diagramme von Formgedächtnislegierungen weisen auf-
grund von Pseudoelastizität in austenitischer bzw. Pseudoplastizität in martensiti-
scher Phase ausgeprägte Plateaubereiche im Bereich elastischer Verformung auf (s.
Kap. 2.3). In Abbildung 2.10a ist der Kurvenverlauf einer martensitischen Probe
dargestellt. Am Beginn der martensitischen Umwandlung und nach vollständiger
Umorientierung der martensitischen Varianten kann ein leichter Spannungsabfall
bzw. -anstieg beobachtet werden, wie dies z. B. experimentell in NiTi-Proben fest-
gestellt wurde [90]. Das Spannungsmaximum vor und nach dem Plateaubereich wird
als Grenzspannung für die martensitische Umwandlung angenommen. Bei weiterer
Dehnung erfährt der umorientierte Martensit, analog zu klassischen Materialien,
einen Bereich nicht-linearer Verformung, gefolgt von plastischer Verformung (Abb.
2.9).
Die kritischen Spannungen für das Einsetzen der Umorientierung martensitischer
Varianten im Martensit oder der martensitischen Umwandlung einer austenitischen
Probe sind temperaturabhängig [122]. Dies zeigt sich z. B. daran, dass, im Falle ei-
ner austenitischen Probe, bei höheren Temperaturen, höhere Spannungen nötig sind,
damit sich Nukleationskeime bilden und eine martensitische Phasentransformation
stattfinden kann (Abb. 2.10b). Aufgrund der relativ hohen kritischen Spannungen,
kann es zu einer plastischen Materialverformung vor Beginn der Phasentransforma-
tion kommen, so dass die Dehnung teilweise irreversibel wird. Die pseudoelastische
Dehnung, die zur vollständigen martensitischen Umwandlung benötigt wird, weist
jedoch kaum Temperaturabhängigkeit auf.





Messungen an einkristallinen CuAlNi-Proben, Af = 45 °Ca b
Abbildung 2.10: Schematisches Spannungs-Dehnungs-Diagramm einer martensiti-
schen Probe unter Dehnung (a) (nach [91]) und exemplarische, temperaturabhängige
Spannungs-Dehnungs-Kurven einer austenitischen Probe (b) (nach [122]).
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2.8 „Pop-in“-Ereignisse während Nanoindentation
Nanoindentations-Messungen ermöglichen die Untersuchung von lokalen mechani-
schen Materialeigenschaften, wie z. B. der Härte, des Elastizitätsmoduls [114] oder
der Oberflächeneigenspannung [136]. Mit dieser Messtechnik können jedoch auch In-
formationen über die Nukleation von Versetzungen, das Brechen einer Oxidschicht
auf einer Materialoberfläche, Rissbildung im Mikrometerbereich oder spannungsin-
duzierte Phasenübergänge gewonnen werden. Hinweise auf diese Ereignisse sind Pla-
teaubereiche im Verlauf der Kraft-Eindring-Kurven, die häufig als „Pop-in“-Ereignisse
oder Verformungs-Bursts (engl. displacement bursts) bezeichnet werden.
„Pop-in“-artige Nukleationen von Versetzungen werden in zahlreichen Proben beob-
achtet (Abb. 2.11a), z. B. in poly- und einkristallinen Aluminium-Dünnschichten
[54]. Der erste „Pop-in“ wird ausgelöst, wenn die maximale Scherspannung an der
Indenterspitze im Bereich der theoretischen Scherspannung des Materials liegt [54],
wobei keine Abhängigkeit von der gewählten Eindringgeschwindigkeit festgestellt
werden kann [141]. Bei höheren Eindringgeschwindigkeiten, d. h. bei höheren Deh-
nungsraten der Nanoindentations-Messung, zeigen die Kurvenverläufe jedoch deut-
lich weniger ausgeprägte Bereiche etwa konstanter Kraft bei zunehmender Eindring-
tiefe. Zwischen den einzelnen „Pop-in“-Ereignissen einer Kraft-Eindring-Kurve wird
rein elastische Verformung beobachtet, die mithilfe des Modells der elastischen In-
dentation beschrieben werden kann, das maßgeblich auf den Arbeiten von H. Hertz
[60], J. Boussinesq [26] und I. A. Sneddon [129] basiert. Beim Vergleich der Kur-
venverläufe verschiedener Metalle konnte zudem festgestellt werden, dass in bcc-
Metallen zu Beginn der Deformation mehr „Pop-in“-Ereignisse beobachtet werden
als in fcc-Metallen [141]. Diese Beobachtung wird auf die größere Anzahl von mög-
lichen Gleitsystemen in Materialien in bcc-Struktur zurückgeführt.
Die Kraft-Eindring-Kurve eines Materials, das mit einer Oxidschicht bedeckt ist,
weist in der Regel zwei Streckbereiche auf (Abb. 2.11b). Während des ersten „Pop-
ins“ erfolgt die abrupte Nukleation von Versetzungen und während des zweiten der
Durchbruch dieser Versetzungen durch die Oxidschicht [53]. Risse und Brüche in
einem Material verursachen ebenfalls „Pop-ins“ (Abb. 2.11c), so dass z. B. anhand
deren Analyse die Bruchzähigkeit eines Materials bestimmt [10] oder das Verhalten
von beschichteten Materialien untersucht werden kann [97].
In Kraft-Eindring-Kurven spannungsinduzierter martensitischer Phasenübergänge
werden zwei Arten von „Pop-in“-Ereignissen beobachtet (Abb. 2.11d) [6]. Das ers-
te entsteht bei der Phasentransformation der ursprünglich austenitischen Probe zu
Martensit und wird im elastischen Regime der Kraft-Eindringkurve beobachtet, so
dass der Kurvenverlauf vor der martensitischen Umwandlung mithilfe des Modells
der elastischen Indentation beschrieben werden kann (in der Abbildung als Hertzsche
Lösung bezeichnet). „Pop-in“-Ereignisse der zweiten Art sind auf die spannungsin-
duzierte Umorientierung martensitischer Varianten zurückzuführen.
„Pop-in“-Ereignisse werden jedoch nicht nur während des Eindringvorgangs der In-
denterspitze in eine Material beobachtet, sondern auch während der Entlastung.
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Abbildung 2.11: Exemplarische Kraft-Eindring-Kurven mit „Pop-in“-Ereignissen
bedingt durch die Nukleation von Versetzungen (a) (nach [54]), das Brechen einer
Oxidschicht auf einer Materialoberfläche (b) (nach [53]), Rissbildung im Mikrome-
terbereich (c) (nach [108]) und spannungsinduzierte Phasenübergänge (d) (nach [6]).
und können mit einer reversen Phasentransformation in Verbindung gebracht werden
[145].
Im Forschungsbereich thermischer und magnetischer Formgedächtnismaterialien wur-
den bisher vor allem die Materialsysteme NiTi [109, 14, 147] und CuAlBe [30,
35, 146] hinsichtlich der spannungsinduzierten martensitischen Umwandlung und
Verformungs-Bursts während Nanoindentations-Messungen untersucht. Bei diesen
Messungen konnten sowohl „Pop-in“- als auch „Pop-outs“-Ereignisse beobachtet wer-
den, die aufgrund der spannungsinduzierten Phasentransformation und deren Rück-
transformation auftreten und anhand derer die Pseudoelastizität von Formgedächt-
nismateralien untersucht werden kann [109, 14]. Bei der Untersuchung der Pha-
sentransformationen in NiTi mithilfe von Finite-Elemente-Modellierung zeigte sich,
dass die Transformationen räumlich auf einen Bereich des doppelten Spitzenradi-
us begrenzt sind, wobei dieser Bereich mit zunehmender Eindringtiefe größer wird.
Bei größeren Eindringtiefen nimmt zudem die plastische Verformung zu, so dass die
Rücktransformation bei der Entlastung verhindert wird [147].
Für das Materialsystem Fe7Pd3 wurden bereits in einer freistehenden austenitischen
Dünnschicht „Pop-in“-Ereignisse in der Kraft-Eindring-Kurve einer Nanoindentations-
Messung beobachtet [44]. Die Bedingungen für das Auftreten solcher „Pop-ins“ sowie
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deren Häufigkeit und statistische Verteilung wurden bisher noch nicht näher betrach-
tet. Aufgrund der großen Relevanz der Beweglichkeit von Zwillingsgrenzen für das
Auftreten des magnetischen Formgedächtniseffekts (s. Kap. 2.5) war es ein Ziel dieser
Arbeit „Pop-in“-Ereignisse während Nanoindentation genauer zu untersuchen.
2.9 Akustische Emissionen in Materialien
Akustische Emissionen (AE) entstehen in einem Festkörper bei verschiedenen Ereig-
nissen bzw. unter verschiedenen Bedingungen. Mögliche Ursachen für solche Emis-
sionen sind unter anderem die Entwicklung von Defekten, die Ausbreitung von Ris-
sen oder plastische Verformungen. Akustische Emissionen werden jedoch auch bei
reversiblen Prozessen beobachtet, z. B. bei Phasentransformationen oder bei der Be-
wegung von ferromagnetischen Domängrenzen, bei Fertigungsprozessen oder beim
Durchfluss von Flüssigkeiten und Teilchen durch ein Material [125]. Bei diesen Er-
eignissen wird in dem betrachteten Material abrupt elastische Energie als sich vom
Ort des entsprechenden Ereignisses ausbreitende, akustische Welle frei. Der typische
Verlauf eines solchen akustischen Signals ist in Abbildung 2.12a dargestellt. Neben
abrupten AE können auch kontinuierliche Emissionen beobachtet werden, die in der
Regel als Überlagerung einzelner, kleinskaliger Ereignisse betrachtet werden [17].
Die Art und der Verlauf des emittierten akustischen Signals hängt davon ab, wie
schnell das auslösende Ereignis bzw. die Defektentwicklung stattfindet [126]. Ge-
nerell können schnell ablaufende Ereignisse, wie das abrupte Entstehen und Be-
wegen von Versetzungen im Material, einfacher anhand der damit einhergehenden
AE detektiert werden als langsamer ablaufende Ereignisse, da diese in der Regel
deutlich schwächere akustische Signal bewirken. Schwierigkeiten bei der Messung
AE ergeben sich dadurch, dass die auslösenden Ereignisse in der Regel irreversibel
sind und zu beliebigen Zeitpunkten stattfinden, weshalb viele klassische Methoden
zur Rauschminderung, die auf der Mittelung von Daten basieren, nicht angewendet
werden können, um die Messempfindlichkeit zu verbessern. [125].
Bei der lokalen, diskreten mechanischen Belastung eines Materials, wie es z. B.
mit Nanoindentation möglich ist, können einzelne physikalische Ereignisse anhand
der dabei entstehenden akustischen Signale untersucht werden. Hierfür eignen sich
beispielsweise piezoelektrische Sensoren, auf denen die zu untersuchenden Proben
befestigt werden. Bei Messungen dieser Art zeigte sich, dass die Signalanstiegs-
zeit und die Frequenz der akustischen Signale keine Rückschlüsse auf das auslö-
sende Ereignis zulassen. Die Energie der AE ist jedoch proportional zu der durch
das entsprechende Ereignis freigewordenen elastischen Energie. Diese Größe eignet
sich daher zur Untersuchung des Ursprungs akustischer Signale und könnte für eine
Kalibration des jeweiligen Sensors verwendet werden [17]. Eine weitere Möglich-
keit akustische Signale, insbesondere Signale mit relativ geringer Energie, während
Nanoindentations-Messungen zu detektieren, sind in die Indenterspitze integrierte
Miniatur-AE-Sensoren [138]. Die auf diese Weise gemessenen Energien der AE weisen



























Abbildung 2.12: Typischer Verlauf eines akustischen Signals (a) (nach [43]). Akus-
tische Emissionen während thermisch (b) und spannungsinduzierten Phasentrans-
formationen (c) in der magnetischen Formgedächtnislegierung NiMnGa (nach [131]).
Im Forschungsbereich Formgedächtnismaterialien wurden bisher u. a. akustische Sig-
nale während thermisch und spannungsinduzierter Phasenübergänge in NiMnGa
[131], CuZnAl [120, 9, 51] und CuAlNi [112] untersucht. Bei Untersuchungen an
einkristallinen Volumenproben der magnetischen Formgedächtnislegierung NiMnGa
wurden während Dehnungsexperimenten und Temperaturwechselbeanspruchungen
an martensitischen Proben akustische Signale detektiert, wohingegen austenitische
Proben akustisch inaktiv waren (Abb. 2.12b). Bei den spannungsinduzierten Pha-
sentransformationen wurden Unterschiede in der Stärke der AE während der Hin-
und Rücktransformation beobachtet (Abb. 2.12c), was auf Unterschiede in der Dy-
namik der Transformationen schließen lässt. Zudem wird vermutet, dass anhand der
akustischen Signale Informationen über die Entstehung und Bewegung von Zwil-
lingsgrenzen im Material gewonnen werden können [131].
Anhand der Detektion von mit Nanoindentations-Messungen induzierten akusti-
schen Emissionen in Fe7Pd3-Proben könnten daher möglicherweise Informationen
über die Beweglichkeit von Zwillingsgrenzen und somit das Auftreten des magne-
tischen Formgedächtniseffekts in diesem Materialsystem gewonnen werden (s. Kap.
2.5). Dadurch motiviert wurden in dieser Arbeit entsprechende Experimente an frei-




In diesem Kapitel werden die im Rahmen dieser Arbeit verwendeten experimentel-
len Methoden vorgestellt. Analog zur Durchführung der Experimente wird zunächst
auf die Herstellung von Fe7Pd3-Dünnschichten und die Präparation freistehender
Filme eingegangen. Danach werden die verwendeten Charakterisierungsmethoden
vorgestellt, mit denen die hergestellten Proben auf ihre Phase, Morphologie und
Topographie hin untersucht werden. Des Weiteren werden die Messaufbauten für
mechanische und akustische Messungen beschrieben und deren Funktionsweise er-
klärt.
3.1 Herstellung von Fe7Pd3-Dünnschichten
Fe7Pd3-Dünnschichten werden mit zwei Elektronenstrahlverdampfern im Ultrahoch-
vakuum (UHV) hergestellt [80]. In der UHV-Kammer (Abb. 3.1a) herrscht hierbei
ein Basisdruck von unter 10−9 mbar, wobei während der Beschichtung der Kam-
merdruck durch ein mit flüssigem Stickstoff gefülltes Kryoschild verbessert wird.
Eisen und Palladium werden mit gebündelten Elektronenstrahlen in zwei Tiegeln
aufgeschmolzen bzw. im Falle von Eisen sublimiert und zum Verdampfen gebracht.
Das Wachstum der Dünnschicht beginnt damit, dass einzelne Eisen- und Palladium-
atome auf die Kristalloberfläche eines Substrats treffen und an dieser anhaften. Diese
ersten Atome sind relativ schwach gebunden, da sie sehr wenige Nachbaratome ha-
ben und sind daher sehr beweglich. Durch Oberflächendiffusion bewegen sich die
einzelnen Atome aufeinander zu und bilden Atomhaufen, in denen sie eine stär-
kere Bindung zu ihren Nachbaratomen erfahren. Bei weiterer Materialdeposition
entstehen zusätzliche Atominseln und die bereits vorhandenen wachsen durch das
Anlagern weiterer Atome zusammen. Ab einer charakteristischen kritischen Schicht-
dicke wachsen die Materialinseln zu einer geschlossenen Dünnschicht zusammen.
Diese Art des Schichtwachstums, das im Materialsystem Fe7Pd3 stattfindet, wird
als Volmer-Weber-Wachstum bezeichnet [39]. Die Verdampfungsraten von Eisen und
Palladium werden unabhängig voneinander mit über den Materialtiegeln angebrach-
ten Schwingquarzen reguliert. Die Resonanzfrequenz der Schwingquarze verschiebt
sich während des Verdampfungsprozesses aufgrund von Materialablagerungen, d. h.
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Abbildung 3.1: Skizze der UHV-Kammer, in der die Fe7Pd3-Dünnschichten herge-
stellt werden (a) und des Probenhalters, auf dem drei Substrate an den Positionen
1-3 befestigt werden können (b) (aus [24]).
durch die Erhöhung ihrer Masse. Anhand dieser Verschiebung kann die aktuelle
Aufdampfrate bestimmt werden.
Die Fe7Pd3-Filme werden auf (10 x 10 x 0,5) mm3 großen MgO (100) Substra-
ten aufgedampft, die auf einem Probenhalter aus Molybdän befestigt werden, der
sich weiter oben, horizontal zentriert, in der UHV-Kammer befindet. Auf dem Pro-
benhalter werden daher andere Aufdampfraten gemessen als auf den Schwingquar-
zen, die direkt über den Tiegeln befestigt sind, so dass die gemessenen Raten mit-
hilfe eines Korrekturfaktors so korrigiert werden müssen, dass das Schwingquarz-
Feedbacksystem die auf dem Probenhalter zu erwarteten Bedampfungsraten anzeigt
und reguliert. Dies erfolgt mithilfe des sogenannten Toolingfaktors, dem Verhält-
nis der Aufdampfrate am Probenhalter zur Aufdampfrate an dem entsprechenden
Schwingquarz.
Für die Bestimmung des Toolingfaktors werden einkomponentige, etwa 50 nm dün-
ne Toolingschichten auf SiO2-Substraten bei Raumtemperatur hergestellt. Die Dicke
dieser Schichten wird mit Röntgenreflektometrie (XRR, engl. für x-ray reflectome-
try) überprüft, durchgeführt mit einem XRD 3003 PTS Röntgendiffraktometer der
Firma Seifert. Hierbei werden Röntgenstrahlen unter einem flachen Einfallswinkel
an der ebenen Probenoberfläche reflektiert und die Intensität der reflektierten Rönt-
genstrahlen gemessen. Röntgenquelle und Detektor sind dabei so ausgerichtet, dass
Ein- und Ausfallswinkel gleich sind (s. Kap. 3.3.1) [93]. Für die Messungen wurden
eine 0,07 mm Quellenblende und eine Kombination aus 0,1 mm und 0,05 mm De-
tektorblenden gewählt und zur Auswertung die Software „Rayflex Analyze“ des Ge-
räteherstellers verwendet. Die Abweichung zwischen der so experimentell bestimm-
ten Dicke und der vom Schwingquarz-Feedbacksystem angegeben Dicke ergibt den
Toolingfaktor. Mithilfe des auf diese Weise ermittelten Korrekturfaktors werden die
Elektronenstrahlverdampfer so eingestellt, dass die Beschichtungsraten von Eisen
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bei ca. 0,1 nm/s und die von Palladium bei ca. 0,05 nm/s liegen, d. h. die gesamte
Beschichtungsrate 0,15 nm/s beträgt. Diese Rate wird so gewählt, da bei niedri-
geren Raten Materialausscheidungen und bei höheren Raten geringere Genauigkeit
und Probleme mit der Rückkopplungsschleife des Schwingquarz-Feedbacksystems
beobachtet wurden [79].
Der verwendete runde Probenhalter (Abb. 3.1b) hat in seiner Mitte eine rechteckige
Öffnung bzw. ein rechteckiges Loch. Rechts und links von diesem Loch befinden sich
zwei Klemmen zur Substratbefestigung, so dass insgesamt drei verschiedene Sub-
stratpositionen möglich sind, die in Abb. 3.1b mit den Zahlen 1-3 gekennzeichnet
sind. Bereits vor Beginn der Herstellung der Dünnschichten wird der Probenhalter
und die darauf befestigten Substrate auf Temperaturen von 665 ◦C und mehr er-
wärmt, wobei die tatsächlich erreichte Temperatur der Substrate positionsabhängig
ist. Sobald am Temperaturfühler der UHV-Kammer, der sich in der Mitte des Pro-
benhalterheizers befindet, die eingestellte Temperatur erreicht ist, wird diese Tem-
peratur für etwa zwei Stunden gehalten, bevor mit der Deposition begonnen wird.
Diese Wartezeit dient dem Ausheizen der MgO-Substrate, die CO2 und Wasser ab-
sorbieren, wenn sie Umgebungsluft unter Normaldruck ausgesetzt oder über längere
Zeit im UHV gelagert werden [41]. Daher sollen die Substrate vor ihrer Verwendung
für mindestens 90 min bei Temperaturen von über 500 ◦C ausgeheizt werden, damit
auf diesen zumindest teilweise epitaktisches Wachstum möglich ist. Zur vollständi-
gen Entfernung der Adsorbate wird jedoch eine Ausheiztemperatur von etwa 700 ◦C
benötigt.
Um möglichst stabile Verdampfungsraten zu erhalten, werden unmittelbar vor Be-
ginn der Beschichtung die Rohmaterialen in ihren Tiegeln so gleichmäßig wie mög-
lich unter manueller Bewegung der Elektronenstrahlen aufgeschmolzen bzw. sub-
limiert. Da die Aufdampfraten relativ niedrig gewählt sind, kann sich nach eini-
ger Zeit aufgrund der geringen Leistung der Elektronenstrahlen um deren Eintreff-
punkt herum ein Krater ausbilden. Dadurch kann die Verdampfungscharakteristik
so beeinflusst werden, dass es während des automatisierten Wachstumsprozesses zu
starken Schwankungen der Aufdampfraten kommt, was negative Auswirkungen auf
die Zusammensetzung der hergestellten Dünnschichten haben kann. Um die Auf-
dampfraten so stabil wie möglich zu halten, wird während des Aufdampfprozesses
der Leistungsbereich des Schwingquarz-Feedbacksystems beobachtet. Dieser wird in
Prozent angegeben und kann Werte bis zu 40 % einnehmen, je nachdem, wie viel
Leistung nötig ist, um die eingestellte Aufdampfrate konstant zu halten. Sobald
sich dieser relative Leistungswert um ± 7 % verändert oder den eingestellten Maxi-
malwert erreicht hat, wird die Deposition unterbrochen, die Blende direkt vor dem
Probenhalter geschlossen und die Materialen werden erneut manuell, unter Bewe-
gung der Elektronenstrahlposition, aufgeschmolzen bzw. sublimiert. Sobald Fe7Pd3-
Dünnschichten gewünschter Dicke, in der Regel 500 nm, vollständig aufgedampft
sind, wird der Probenheizer ausgeschaltet. Das Kryoschild der Anlage unterstützt
das Abkühlen der Proben, was in Bezug auf die Metastabilität von Fe7Pd3 bei Raum-
temperaturen relevant ist (s. Kap. 2.1).
Die Phase, die die gewachsenen Filme bei Raumtemperatur haben, wird anhand
des Toolingsfaktors des Schwingquarz-Feedbacksystems reguliert, also durch genau-
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es Einstellen der Anteile der Aufdampfraten von Fe und Pd an der gesamten Be-
dampfungsrate. Um fct-martensitische Proben herzustellen, müssen diese so gewählt
werden, dass die Dünnschicht einen Palladiumanteil von ≈ 29,3-29,7 at.% aufweist
(s. Kap. 2.6) [36]. Nachträgliche Korrekturen des Toolingsfaktors zwischen einzel-
nen Depositionsabläufen können aufgrund der Materialabnahme in den Tiegeln und
dadurch bedingten veränderten Aufdampfcharakteristiken nötig werden.
3.2 Präparation freistehender Fe7Pd3-Proben
Freistehende Fe7Pd3-Dünnschichten werden präpariert, indem die Proben von den
MgO-Substraten abgelöst werden. Generell sind solche, nicht mehr substratgebunde-
ne Filme für mögliche Anwendungen in Mikroaktuatoren oder in der Mikromedizin
interessant. Die im Rahmen dieser Arbeit durchgeführten Messungen zur Untersu-
chung der mechanischen Eigenschaften von Fe7Pd3 erfolgen, u. a. dadurch motiviert,
an freistehenden Filmen.
Das Ablösen der Filme von den MgO-Substraten ist nachweislich mit zwei Verfah-
ren möglich, und zwar in wässriger Ethylendiamintetraessigsäure-Lösung (EDTA)
bzw. in einer Lösung des Natriumsalzes dieser Säure (Na-EDTA) oder in gesättig-
ter Natriumhydrogencarbonat-Lösung (NaHCO3) [46, 44]. Mit der zuerst genannten
Methode lassen sich die Dünnschichten relativ schnell vom Substrat ablösen, da
sich während der Behandlung mit EDTA-Lösung Fe++-Ionen sehr gut lösen. Da-
her können insbesondere solche Filme, die Eisenausscheidungen an der Kontaktfläche
zwischen Substrat und Probe aufweisen, innerhalb von Stunden abgelöst werden. Al-
lerdings wurde eine Reduktion des Eisengehalts der mit EDTA-Lösung abgelösten
Proben festgestellt, was auf eine Verarmung der Filmoberflächen an Eisen schlie-
ßen lässt. Aus diesem Grund wurde diese Methode im Rahmen dieser Arbeit nicht
verwendet und auf eine detaillierte Beschreibung dieses Verfahrens verzichtet. Statt-
dessen wurde das deutlich zeitintensivere Ablösen mit NaHCO3-Lösung gewählt. Mit
dieser Methode werden pro Stunde etwa 80 nm MgO gelöst, wobei folgende chemi-
sche Reaktionen stattfinden:
NaHCO3 + H2O→ Na+ + HCO−3 + H2O (3.1)
MgO + 2 HCO−3 → MgCO3 + CO2 + H2O + 1/2 O2 (3.2)
Die nach Gleichung 3.1 entstehenden Bicarbonat-Ionen reagieren nach Gleichung
3.2 mit dem MgO-Substrat und lösen dieses auf, so dass freistehende und chemisch
unberührte Fe7Pd3-Filme verbleiben. Je nachdem, wie geschlossen die Probenober-
fläche ist, d. h. wie klein die Wechselwirkungsfläche an der Proben-Substrat-Grenze
ist, kann diese Ablösungsmethode einige Tage bis hin zu einigen Wochen oder Mo-
naten dauern. Die Reaktion lässt sich auch nicht durch eine Temperaturerhöhung
der Lösung beschleunigen, da sich NaHCO3 bereits bei 50 ◦C unter Abspaltung von




Charakterisierungsmethoden zur Analyse der hergestellten Fe7Pd3-Dünnschichten
umfassen standardmäßig Röntgenbeugungsmessungen, Rasterelektronenmikrosko-
pie, energiedispersive Röntgenspektroskopie und Rasterkraftmikroskopie, die im Fol-
gen beschrieben werden. Die Charakterisierung der Proben dient der Feststellung der
Phase bei Raumtemperatur sowie einer Untersuchung der Oberflächenmorphologie
und -topographie.
3.3.1 Röntgenbeugungsmessungen
Mit Röntgenbeugungsmessungen (XRD, für engl. x-ray diffraction) kann die atoma-
re Struktur eines Kristalls durch Beugung von Röntgenstrahlung am Kristallgitter
untersucht werden. Die Strahlung wird dabei an den Elektronenhüllen der Atome
gestreut und die von den einzelnen Atomen ausgehenden gebeugten Wellen inter-
ferieren bei bestimmten Atomabständen unter bestimmten Winkeln. Der Einfalls-
winkel der Röntgenstrahlung entspricht hierbei dem Ausfallswinkel der gebeugten
Strahlung, da es zu elastischer Streuung kommt, bei der sich die Richtung des Im-
pulsvektors ändert, jedoch nicht dessen Betrag. Die Struktur des betrachteten Kris-
tallsystems kann aus dem entstehenden Beugungsbild unter Berücksichtigung der
Bragg-Gleichung ermittelt werden [27]:
nλ = 2d sin (θ) (3.3)
mit Wellenlänge λ, dem Gitterebenenabstand d, dem Winkel θ, unter dem konstruk-
tive Interferenz zu erwarten ist und der Beugungsordnung n ∈ N.
Für orthorhombische Kristallstrukturen mit den Gitterkonstanten a, b, c kann der
Gitterebenenabstand dhkl der parallel verlaufender Ebenen mit Millerschen Indizes











Diese Gleichung vereinfacht sich für kubische Kristallsysteme mit a = b = c und
tetragonale Systeme mit a = b 6= c, wie sie in Fe7Pd3 aufzufinden sind.
Die im Rahmen dieser Arbeit durchgeführten XRD-Messungen an substratgebunde-
nen Fe7Pd3-Dünnschichten erfolgen mit einem XRD 3003 PTS der Firma Seifert. In
diesem Gerät wird eine Cu Röntgenquelle verwendet, aus der mit Monochromatoren
Cu-Kα1-Strahlung mit einer Wellenlänge von 0,1540598 nm gefiltert wird. Es wer-
den ausschließlich Messungen in θ 2θ-Geometrie durchgeführt, für die drei Blenden
verwendet werden, eine 3 mm Quellenblende und eine Kombination aus 3 mm und
2 mm Detektorblenden.
Für Röntgenbeugungsmessungen werden, je nach Messmethode, verschiedene Dreh-
winkel variiert, die in Abbildung 3.2 eingezeichnet sind, und zwar der Einfalls- und
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Abbildung 3.2: Skizzierte Darstellung des Strahlverlaufs (orange) und der Dreh-
achsen (blau) in einem XRD-Aufbau. Eingezeichnet sind der Ein- und Ausfallswinkel
θ, der Drehwinkel φ und der Kippwinkel ψ.
Ausfallswinkel θ, der Drehwinkel φ und der Kippwinkel ψ (häufig auch mit χ be-
zeichnet). Im Rahmen dieser Arbeit werden zur Bestimmung der Phase der sub-
stratgebundenen Fe7Pd3-Proben θ 2θ-Messungen durchgeführt. Bei diesen befindet
sich der Detektor in einem 2θ-Winkel zum verlängerten einfallenden Röntgenstrahl
und in dieser Anordnung von Quelle und Detektor wird ein gewählter Bereich von
Einfallswinkeln abgefahren. Durch Variation des Drehwinkels φ kann die Probenpo-
sitionierung in Bezug auf die Röntgenröhre und den Detektor so eingestellt werden,
dass maximale Signalstärken erreicht werden. Der Kippwinkel ψ wird bei dieser Art
von Röntgenbeugungsmessung nicht variiert.
3.3.2 Rasterelektronenmikroskopie
Mit der Rasterelektronenmikroskopie (SEM, für engl. scanning electron microscopy)
kann die Morphologie einer Probe hochaufgelöst aufgenommen werden. Hierfür wird
die Probenoberfläche mit einem fokussierten Elektronenstrahl abgerastert. Aus der
Wechselwirkung der Elektronen mit den Atomen der Probe können u. a. Informa-
tionen über die Oberflächenstruktur, Materialkontraste oder die chemische Zusam-
mensetzung der Probe erhalten werden. Die am häufigsten genutzten Signale sind
die bei der Wechselwirkung mit einem Strahl von Primärelektronen (PE) erzeug-
ten Sekundärelektronen (SE). Diese haben relativ niedrige Energien, in der Regel
unter 100 eV, so dass nur SE aus sehr kleinen Probentiefen detektiert werden (<
2 nm). Das SE-Signal spiegelt die Materialverteilung der Oberfläche wider, da die
Ausbeute von SE von der Ordnungszahl und der chemischen Bindung, aber auch
von Aufladungen beeinflusst wird, z. B. durch auf der Oberfläche angelagerte Oxide.
SE-Bilder zeigen daher die Oberflächenmorphologie einer Probe, wobei im Allgemei-
nen schwere Materialien heller dargestellt werden als leichtere. Informationen über
die Materialverteilung in tieferen Bereichen der Probe können durch die Detektion
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von Rückstreuelektronen (BSE, für engl. backscattered electrons) gewonnen werden,
die deutlich höhere Energien von einigen keV aufweisen. Auch in BSE-Bildern wer-
den schwere Materialien, an denen PE stärker gestreut werden, heller dargestellt als
leichtere [47].
Um Informationen über die Zusammensetzung der Probe zu erhalten, wird die cha-
rakteristische Röntgenstreuung detektiert. Anhand der Energie und Intensität dieser
Röntgenstrahlung kann auf die einzelnen Elemente geschlossen werden, die sich in
der Probe befinden und deren prozentuale Anteile ermittelt werden. Diese Mess-
methode wird energiedispersive Röntgenstrahlspektroskopie (EDX, für engl. energy
dispersive x-ray spectroscopy) genannt.
Die SEM-Bilder dieser Arbeit werden mit einem Ultra 55 Feldemissions-Rasterelek-
tronenmikroskop (FESEM, für engl. field emission scanning electron microscopy) der
Firma Zeiss aufgenommen, das mit einem Quantax 400-EDX-Spektroskop der Firma
Bruker ausgestattet ist. Mit diesem Gerät kann eine räumliche Auflösung von unter 4
nm erreicht werden. Die SEM-Bilder werden mit einem Inlens-SE-Detektor bei einer
Beschleunigungsspannung von 15 kV, einem Arbeitsabstand von etwa 3-5 mm und
einem Blendendurchmesser von 30 µm aufgenommen. Für die EDX-Spektren wird
ein Arbeitsabstand von 6-7 mm und ein Blendendurchmesser von 60 µm gewählt.
Der Fehlerbereich der EDX-Messungen beträgt etwa ± 1 at.%, weshalb mit dieser
Methode lediglich überprüft wird, ob die Zusammensetzung der Proben im Bereich
von Fe7Pd3 liegt.
3.3.3 Rasterkraftmikroskopie
Bei der Rasterkraftmikroskopie (AFM, für engl. atomic force microscopy) [75] han-
delt es sich um eine hochauflösende Form der Rastersondenmikroskopie (SPM, für
engl. scanning probe microscopy). Sie basiert somit auf der Messung der Wechselwir-
kung einer sogenannten Sonde mit einer Probe, deren Oberfläche mit dieser Sonde
abgetastet wird. Diese Mikroskopiemethode wurde in den 1980er-Jahren, beginnend
mit der Erfindung der Rastertunnelmikroskopie (STM, für engl. scanning tunneling
microscopy), entwickelt und das erste Rasterkraftmikroskop wurde 1986 der Öffent-
lichkeit vorgestellt [22]. Inzwischen konnten mit AFM-Messungen Auflösungen von
1 nm erreicht werden, wobei drei Arten von Messungen möglich sind, und zwar
die Abbildung der Probenoberfläche, Kraftspektroskopie und Probenmanipulation.
Durch das Abbilden der Probenoberfläche können z. B. die Topographie, die lo-
kale Magnetstärke oder mechanische Eigenschaften einer Probe dargestellt werden
[22, 98]. Kraftspektroskopie eignet sich zur Untersuchung der elasto-plastischen Ei-
genschaften einer Probe, basierend auf der Messung der wirkenden Kräfte zwischen
Sonde und Probe [29]. Eine Probenmanipulation wird durch die kontrollierte Be-
einflussung der Probeneigenschaften durch die Kräfte zwischen Sonde und Probe
ermöglicht und kann, z. B. für die lokale Stimulation von Zellen oder Rastersonden-
lithographie (SPL, für engl. scanning probe lithography) [83, 52], genutzt werden.
Während einer AFM-Messung wird die Probenoberfläche durch eine Messnadel mit
einer nanoskopischen Spitze, dem sogenannten Cantilever, abgetastet. Die Messs-
pitze wird dabei durch atomare Kräfte zwischen Spitze und Oberfläche positions-
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abhängig unterschiedlich stark verbogen. Bei der Annäherung der Spitze an die
Oberfläche dominieren zunächst anziehende Van-der-Waals- und Kapillarkräfte, wo-
hingegen bei kleineren Abständen abstoßende Kräfte vorherrschen, deren Auftreten
quantenmechanisch durch das Pauli-Prinzip aber auch durch Coulomb-Abstoßungen
der Kernladungen beim Überlagern von Elektronenhüllen erklärt werden kann. Die
Überlagerung dieser abziehenden und abstoßenden Kräfte kann mit dem Lennard-
Jones-Potential beschrieben werden.
Da die Auslenkung der Messspitze von der Oberflächenstruktur abhängig ist, kann
aus dem punktweisen Aufzeichnen der Auslenkungen bzw. Kräfte zwischen Spitze
und Probe eine Abbildung der Topographie der Probenoberfläche gewonnen werden.
Die Auslenkung der Spitze wird mithilfe eines auf die Spitze gerichteten Laserstrahls
gemessen, dessen reflektierter Strahl mit einem Photodetektor aufgefangen wird. Der
Krümmungsradius der Spitze bestimmt im Wesentlichen die Auflösung des AFM-
Bildes und es können laterale Auflösungen von 0,1-10 nm erreicht werden, je nach
verwendeter Messspitze und Oberflächenrauheit. Der Cantilever wird mithilfe von
Piezostellelementen über die Probe bewegt. Bei einer Scangeschwindigkeit von 0,5
Zeilen/s, hin und zurück, dauert eine Aufnahme von 1024 x 1024 Bildpunkten mit
dem in dieser Arbeit verwendeten Gerät etwa 30 Minuten.
Für bildgebende AFM-Messungen kann zwischen drei verschiedenen Betriebsmodi
gewählt werden. Bei Kontakt-Messmodi, wie dem „constant height mode“ oder dem
„constant force mode“, wird die Spitze in direkten Kontakt mit der Probenoberfläche
gebracht, wobei diese starke elektrostatische Abstoßungen erfährt. Im zweiten Be-
triebsmodus, im Nicht-Kontakt-Modus (engl. non-contact oder dynamic mode), wird
die Spitze durch eine externe periodische Kraft zu Schwingungen angeregt. Indem
das Schwingungssignal phasenverschoben an das Anregungselement rückgekoppelt
wird, wird ein geschlossener Schwingkreis erzeugt und letztendlich wird aus auf-
tretenden Frequenzverschiebungen auf Kraftwechselwirkungen zwischen Messspitze
und Probe geschlossen. Der dritte Modus ist der intermittierende Modus (engl. in-
termittent contact mode oder tapping mode), bei dem es sich ebenfalls um einen
dynamischen Modus handelt. Bei diesem erfolgt die externe Anregung der Spitze bei
einer bestimmten Frequenz im Bereich der Resonanzfrequenz des Systems. Durch
Wechselwirkungskräfte zwischen Spitze und Probe ändert sich jedoch diese Reso-
nanzfrequenz und somit die Schwingungsamplitude und die Phase zwischen Anre-
gung und Schwingung. Als Regelsignal für das Abtasten der Probenoberfläche wird
üblicherweise eine konstante Amplitude gewählt, die durch Abstandsanpassungen
reguliert wird.
Abbildungsfehler und Störungen während der Messung entstehen durch Spitzenar-
tifakte und durch Vibrationen, z. B. durch Gebäudeschwingungen. Weitere Abbil-
dungsfehler entstehen z. B. durch den thermischen Drift, also durch Verschiebungen,
bedingt durch thermische Ausdehnungen zwischen Cantilever und Probe, durch In-
terferenzerscheinungen im Laserstrahl bei stark reflektierenden Proben oder durch
statische Aufladungen der Messspitze. Bei der Auswertung von AFM-Messdaten
können die Auswirkungen dieser Störungen zum Teil reduziert werden, z. B. durch
Korrektur des thermischen Drifts mithilfe einer entsprechenden Software [75].
Die im Rahmen dieser Arbeit durchgeführten AFM-Messungen erfolgen an einem
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Dimension Icon der Firma Veeco im intermittierenden Modus mit OTESPA-R3-
Messspitzen der Firma Bruker (Spitzenradius = 7 nm, Spitzenhöhe = 9-19 µm,
Resonanzfrequenz = 300 kHz). Zur Auswertung und Korrektur der Messdaten wird
die Software SPIP (Version 6.0.14) der Firma Image Metrology verwendet.
3.4 Dehnungsmessungen
Zur Untersuchung der spannungsinduzierten martensitischen Umwandlung, der Zwil-
lingsbeweglichkeit und der elastisch-plastischen Eigenschaften von Fe7Pd3-Dünn-
schichten werden im Rahmen dieser Arbeit Dehnungsmessungen durchgeführt. Diese
erfolgen mit einer MICROTEST 200N Tensile Stage der Firma Deben (Abb. 3.3),
mit der horizontale Dehnungen und Kompressionen durchgeführt werden können.
Dieses Gerät eignet sich für den Gebrauch in einem SEM, so dass in-situ Änderungen
an der Probenoberfläche hochaufgelöst gemessen werden können [3]. Dünnfilmpro-
ben werden entweder komplett freistehend oder aus Stabilitätsgründen mit Plastik-
folie aus Polyethylen unterlegt auf der Dehnungsbühne, der Tensile Stage, befestigt.
Hierfür wird die Probe von zwei Klemmblöcken fixiert, die während des Dehnungs-
experiments mit einer Gewindespindel symmetrisch voneinander wegbewegt werden.
Dies erfolgt mit einer Geschwindigkeit von 0,1 mm/min und alle 0,1 s wird die auf
den Film wirkende Kraft mit einer Miniatur-Kraftmesszelle, die für einen Messbe-
reich bis 20 N geeignet ist, gemessen. Die Messgenauigkeit der Dehnungsbühne liegt
für Kraftmessungen bei ± 1 % des Maximalwerts und für Wegmessungen bei 10 µm.
 10 cm  
KlemmblöckeGewindespindel Kraftmesszelle
Probe
Abbildung 3.3: Abbildung der für die Dehnungsmessungen verwendeten MICRO-
TEST 200N Tensile Stage der Firma Deben.
Die Dehnungsexperimente werden in einem Ultra 55 FESEM der Firma Zeiss (s.
Kap. 3.3.2) durchgeführt, mit dem vor Messbeginn die Anfangslängen und -breiten
der Proben bestimmt werden. Während der eigentlichen Messung wird die Dehnung
mehrmals angehalten, um Bilder von der Probenoberfläche aufzunehmen. Anhand
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Abbildung 3.4: Auswertung von zwei exemplarischen Messungen zur Überprüfung
der Genauigkeit der Wegmessung der Dehnungsbühne.
der gewonnenen Kraft- und Verlängerungsdaten, den anfänglichen Probenausmaßen
und unter Berücksichtigung einer Filmdicke von 500 nm, können mit den Gleichun-
gen 2.6 und 2.7 die Normalspannung und die Normaldehnung berechnet werden.
Vor Beginn der Dehnungsexperimente erfolgen Testmessungen zur Überprüfung der
Genauigkeit der Distanzmessung der Dehnungsbühne. Diese Testmessungen dienen
der Einschätzung des Einflusses des Rückstoßes des Motors der Dehnungsbühne beim
Starten und Anhalten der Dehnungsmessungen, der laut Herstellerangaben zu einer
Messungenauigkeit von ± 12 µm führt. Für die Testmessungen wird ein AWL70/0,5
Laser-Distanzsensor der Firma Welotec auf einem der beiden Klemmblöcke der Deh-
nungsbühne befestigt und die Abstandsänderungen zum zweiten Klemmblock ge-
messen (Abb. 3.3). Dieser Laser-Distanzsensor basiert auf Triangulation, verwendet
einen Laser mit einer Wellenlänge von 650 nm und hat einen Messbereich von 0,5 mm
sowie eine Auflösung von 0,05 µm. Die beiden Klemmblöcke werden in 1 µm Schrit-
ten voneinander wegbewegt und die von der Steuerungssoftware der Dehnungsbühne
angegebenen Abstände werden mit den vom Laser-Distanzsensor bestimmten Wer-
ten verglichen. In Abbildung 3.4 werden die Messdaten von zwei Messungen dieser
Art gezeigt. Die von den beiden Instrumenten bestimmten Abstandsdaten weichen
nur leicht voneinander ab, was anhand der Steigungen m der linearen Anpassungs-
funktionen deutlich wird. Die Wegmessung der Dehnungsbühne misst also auch bei




Nanoindentations-Messungen ermöglichen die lokale Bestimmung der Härte und der
elastischen Eigenschaften einer Probe im Nano- und Mikrometerbereich und eignen
sich daher für die mechanische Charakterisierung von Fe7Pd3-Dünnschichten. Ent-
sprechende Messungen werden an einem Universal Nanomechanical Tester (UNAT)
der Firma ASMEC durchgeführt, mit dem Messungen von Normal- und Lateralkräf-
ten und mit verschiedenen Belastungsmodi möglich sind (Abb. 3.5) [2]. Im Rahmen
dieser Arbeit werden ausschließlich Eindringprüfungen in Normalrichtung durch-
geführt. Als Belastungsmodi werden die Modi „schnelle Härte-Messung nach IOS
14577“ (FH, für engl. fast hardness), „Härte und E-Modul nach ISO 14577“ (SHM,
für engl. standard hardness and modulus) und die von der Firma ASMEC entwi-









Abbildung 3.5: Schematische Darstellung des UNAT-Nanoindenters der Firma
ASMEC (nach [1]).
Bei den Methoden FH und SHM wird die Kontaktsteifigkeit anhand der Entlas-
tungskurve für eine bestimmte Tiefe bestimmt. Wie tief der Indenter in die Probe
eindrückt, kann anhand der Maximalkraft oder der Maximaltiefe eingestellt werden.
Des Weiteren können die Zeitintervalle der einzelnen Teilsegmente einer Indentation
variiert werden, die sich in der Regel aus der Oberflächenfindung, dem Eindring-
vorgang, einer Kriechphase und der Entlastung zusammensetzt. Die Aufnahme der
Messdaten, d. h. der Kraft und der Eindringtiefe, erfolgt entweder kontinuierlich
und ohne Zwischensteuerung mit einer gewählten Datenrate von 1-64 Messpunk-
ten pro Sekunde im „Open-Loop“-Modus oder schrittweise mit einer Verweilzeit von
standardmäßig 3 s an einzelnen, exakt definierten und geregelten Datenpunkten im
„Closed-Loop“-Modus.
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Bei der QCSM-Methode wird die Kontaktsteifigkeit der Probe bereits an den Ver-
weilpunkten während des Eindringvorgangs des Indenters bestimmt, so dass Härte
und Elastizitätsmodul tiefenabhängig gemessen werden können. Hierfür wird wäh-
rend des Eindringvorgangs an den Verweilpunkten die Lastzunahme für kurze Zeit
(1-4 s) gestoppt und der Piezospannung eine sinusförmige Schwingung überlagert.
Die dadurch und in Wechselwirkung mit der Probe erzeugte Vibration wird mit
einem Kraftsensor gemessen, mit Kraftsensor 1 in Abb. 3.5.
Die Kontaktsteifigkeit S einer Probe kann anhand der Steigung der Entlastungs-
kurve (Abb. 3.6a) bestimmt oder bei Verwendung der QCSM-Methode aus dem
Quotienten aus Kraftamplitude und Wegamplitude an den Verweilpunkten während







Die Kontakttiefe hc lässt sich mit der Maximalkraft Fmax und der maximalen Ein-
dringtiefe hmax unter Berücksichtigung des von der Spitzengeometrie abhängigen
Faktors η, der für eine Berkovich-Spitze etwa 0,75 beträgt, bestimmen:
hc = hmax − η · Fmax
S
(3.6)
Die Berechnung der Härte H und des reduzierten E-Moduls Er erfolgt mit folgenden
Gleichungen unter Berücksichtigung der Kontaktfläche Ac, die am Punkt maximaler












Der reduzierte E-Modul Er setzt sich aus dem E-Modul des Probenmaterials und
Beiträgen der elastischen Verformung des Indenters zusammen. Bei bekannter Pois-









mit dem E-Modul der Indenterspitze Ei und der Poissonzahl der Indenterspitze νi.
Bei rein elastischer Verformung der Probe durch die Indentation sind Ac und S be-
stimmte, reversible und von der Spitzengeometrie abhängige Funktionen der Kraft.
Daher besteht ein direkter Zusammenhang zwischen beiden Größen und aus Ände-
rungen der Kontaktsteifigkeit während eines Indenterexperiments kann auf eine sich




Abbildung 3.6: Die Kontaktsteifigkeit einer Probe kann anhand der Steigung der
Entlastungskurve bestimmt werden, was anhand der Kraft-Eindring-Kurve für eine
Messung an Quarzglas ersichtlich wird (a) [1]. „Pop-in“-Ereignisse können in Kraft-
Eindring-Kurven von Formgedächtnislegierungen beobachtet werden, wie z. B. in
polykristallinen CuAlBe-Proben (b) [30].
tung plötzlich und kontinuierlich ändert, ist auch Ac nicht konstant, jedoch existieren
verschiedene Methoden, um dies bei der Datenauswertung zu berücksichtigen. Die
Bedienungssoftware „InspectorX“ der Firma ASMEC stellt dafür im Zusammenhang
mit der Bestimmung der Flächenfunktion, die die Indenterfläche in Abhängigkeit von
der Kontakttiefe beschreibt, verschiedene Fitfunktionen zur Verfügung.
Um Nanoindentations-Messungen und akustische Emissionen (AE) zeitgleich mes-
sen zu können, werden die Proben auf einem AE-Sensor befestigt (Abb. 3.8). Zur
Bestimmung der Flächenfunktion der verwendeten Indenterspitze und der Geräte-
steifigkeit des Aufbaus, zu der der Geräterahmen, das Tischsystem und die Indenter-
und Probenbefestigung mit Sensor beitragen, werden Referenzmessungen an zwei
Referenzmaterialen durchgeführt. Hierfür werden Volumenproben aus Quarzglas (E
= 72 GPa, ν = 0,17) und Saphir (E = 410 GPa, ν = 0,234) verwendet, für die je-
weils 20 Messungen mit der QCSM-Methode und einer maximalen Kraft von 100 mN
durchgeführt werden. Als Indenterspitze wird eine Berkovich-Spitze aus Diamant (E
= 1140 GPa, ν = 0,07) mit etwa 0,2 µm Spitzenradius und einem effektiven Öff-
nungswinkel von 19,7◦ verwendet. Diese Spitzenart hat die Form eines regelmäßigen
Tetraeders mit einem Flankenwinkel von etwa 65◦, so dass der Materialeindruck
dieser Spitze einen dreieckigen Umriss aufweist.
Im Rahmen dieser Arbeit erfolgen Nanoindentations-Messungen an fct-martensiti-
schen Fe7Pd3-Proben mit dem Ziel die Bewegung von Zwillingsgrenzen zu induzieren
und zu untersuchen (s. Kap. 2.3 und 2.8). „Pop-in“-Ereignisse in Kraft-Eindring-
kurven, die auf diese Bewegung hinweisen, konnten bereits bei einer Messung an
einer freistehenden Fe7Pd3-Dünnschicht beobachtet werden, die mit einer Berkovich-
Spitze erfolgte [44]. Zur Charakterisierung der Aktivierung martensitischer Varian-
ten während Nanoindentations-Messungen in der Formgedächtnislegierung CuAlBe
wurde ebenfalls eine Berkovick-Spitze benutzt und bei diesen Messungen konnten
zahlreiche „Pop-in“-Ereignisse beobachtet werden (Abb. 3.6b) [30]. Bei Nanoindenta-
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tions-Messungen an NiTi zeigte sich jedoch, dass im Bereich superelastischer Ver-
formungen „Pop-in“-Ereignisse nur bei relativ kleinen Spannungsfeldern unter der
Indenterspitze beobachtet wurden, d. h. nur bei der Verwendung einer kugelför-
migen Spitze. Spitzere Indenterspitzen, die höhere Spannungsfelder erzeugen, wie
z. B. Berkovich-Spitzen, eigneten sich demgegenüber eher für Messungen in mar-
tensitischer Phase, in der das Material pseudoplastisch ist und Nanoindentation
plastische Verformung und eine Erhöhung der Versetzungsdichte bewirkt [109]. In
dieser Arbeit erfolgten Messungen an Fe7Pd3 überwiegend an martensitischen Pro-
ben und, analog zu den in Vorarbeiten durchgeführten Messungen [44, 94], mit einer
Berkovick-Spitze.
Allgemein kann davon ausgegangen werden, dass die Nanoindentations-Messdaten
bis zu einer Eindringtiefe, die etwa 20 % des Spitzenradius entspricht, durch die
Spitzengeometrie und die Probenoberfläche beeinflusst werden. Ab Eindringtiefen,
die 10 % der Schichtdicke entsprechen, müssen Beiträge des Substrats bzw. der
Probenunterlage berücksichtigt werden. Im Fall der Fe7Pd3-Proben bedeutet dies,
dass nur die Daten aus etwa 40-50 nm Eindringtiefe eindeutig der Dünnschicht
zugeordnet werden können. Für Nanoindentermessungen eignet sich daher besonders
die QCSM-Methode, mit der tiefenabhängige Daten gewonnen werden. Allerdings
wird hierfür die Indenterspitze an Verweilpunkten in laterale Vibration versetzt.
Im Hinblick auf Experimente, die während einer Nanoindentation die induzierte
Zwillingsbewegung untersuchen sollen, scheint diese Methode jedoch nicht ideal,
da nicht sichergestellt werden kann, dass im Fall akustischer Signale diese allein
durch die senkrecht wirkende Kraft aufgrund des Eindringens der Indenterspitze
verursacht werden. Daher werden im Rahmen dieser Arbeit hauptsächlich der FH-
und der SHM-Modus verwendet, da bei diesen beiden Modi der E-Modul anhand
der Steigung der Entlastungskurve ermittelt wird.
3.6 Messung akustischer Emissionen
Messungen akustischer Emissionen (AE) während einer Nanoindentation werden zur
Untersuchung kaskadenartiger Bewegungen von Zwillingsversetzungen in freistehen-
den martensitischen Fe7Pd3-Dünnschichten durchgeführt. Für diese Messungen wird
ein passiver piezoelektrischer AE-Sensor des Modells VS150-M der Firma Vallen Sys-
teme verwendet. Dieser Sensor ist für den Frequenzbereich von 100-450 kHz geeignet,
wobei die Resonanzfrequenz bei 150 kHz liegt (Abb. 3.7). Nach Herstellerangaben
eignet er sich für die meisten Anwendungen von AE-Sensoren, insbesondere für die
Überprüfung der Unversehrtheit von metallischen Druckgefäßen [4].
Der Messaufbau (Abb. 3.8) besteht aus folgenden Komponenten: dem AE-Sensor,
einem Vorverstärker (AEP3N der Firma Vallen Systeme), einem Signal-Gleichspan-
nungs-Entkoppler (DCPL2 der Firma Vallen Systeme), einem Netzteil und einem
Datenerfassungsgerät (NI USB 6361 DAQ der Firma National Instruments), dem
Nanoindenter (s. Kap. 3.5) und zwei Computern. Das hochohmige AC-Signal des
AE-Sensors wird im Vorverstärker in ein Signal mit niedriger Impedanz umgewan-
delt, um Signalverluste während des weiteren Transport des AE-Signals zu minimie-
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Abbildung 3.7: Empfindlichkeit des AE-Sensors, abhängig von der Frequenz und
bezogen auf einen Schalldruckpegel von 74 dB [4].
ren. Mit dem verwendeten Vorverstärker sind Signalverstärkungen im Bereich von
34 dB bis 49 dB möglich, was zur Verstärkung des Eingangssignals um einen Faktor
50 bis 282 führt. Bei der Einstellung des Vorverstärkers ist jedoch zu berücksichti-
gen, dass das Sättigungslimit des Datenerfassungsgeräts bei ± 11 V liegt und im
Falle von zu starker Signalverstärkung Informationen, wie die Maximalamplitude
oder die Signalenergie, verloren gehen bzw. beschädigt werden. Der Vorverstärker
benötigt eine Spannungsversorgung von 28 VDC, die über den Entkoppler mit einem
Netzteil angelegt wird. Die Funktion des Entkopplers ist zum einen, das hochfre-
quente AE-Signal von der Gleichstromversorgung zu entkoppeln und zum anderen,












Abbildung 3.8: Schematische Darstellung des Aufbaus zur Messung akustischer
Emissionen (AE) in Kombination mit Nanoindentation.
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a b
Abbildung 3.9: Akustisches Signal beim Zerbrechen einer Bleistiftmine zur Über-
prüfung der Funktion des Aufbaus zur Messung akustischer Emissionen (a). Das mit
einem Funktionsgenerator erzeugte Testsignal zeigt, dass Datenverluste ausgeschlos-
sen und die Signalverstärkung um 49 dB nachgewiesen werden können (b).
Die Aufzeichnung des AE-Signals mit dem Datenerfassungsgerät wird mithilfe ei-
nes Programms gesteuert, das mit der Systemdesignsoftware LabVIEW der Firma
National Instruments erstellt wurde. Dieses Steuerungsprogramm, das im Rahmen
dieser Arbeit entwickelt wurde, basiert auf Funktionen der Klasse „DAQmx - Data
Acquisition VIs and Functions“ und verfügt über eine integrierte Zeitschaltung, so
dass Messungen unbeaufsichtigt während der in der Regel ruhigeren Nachtstunden
gestartet und beendet werden können. Die Datenerfassung erfolgt mit einer Rate
von 150.000 Datenpunkten pro Sekunde. Zur effizienten Speicherung der dadurch
entstehenden großen Datenmengen wird das NI-TDMS-Dateiformat (National In-
struments - Technical Data Management) verwendet. Bei dieser Datenrate werden
zur Speicherung der Daten einer 15-minütigen Messung etwa 265 MB Speicherplatz
benötigt. Zur Auswertung der Daten wird die NI-TDMS-Ergebnisdatei zunächst in
kleinere Teildateien zerlegt und diese in ASCII-Dateien (American Standard Code
for Information Interchange) umgewandelt. Mit einem erstellten Bash-Skript wer-
den alle Datenpunkte ober- und unterhalb des Untergrundrauschens des Sensors von
etwa ± 15 mV identifiziert und herausgeschrieben. Mit diesem Bash-Skript erfolgt
auch die zeitliche Zuordnung der einzelnen Datenpunkte, die anhand der eingestell-
ten Datenerfassungsrate und der Länge der einzelnen Teildateien berechnet wird.
Die Funktion des Messaufbaus wird zunächst mit einem relativ starken akustischen
Signal getestet, wie es z. B. beim Zerbrechen der Mine eines Druckbleistifts ent-
steht. Hierbei kann bereits ohne erhöhte Signalverstärkung durch den Vorverstärker
ein deutliches Spannungssignal mit einer maximalen Amplitude von 6 V gemes-
sen werden (Abb. 3.9a). Datenverluste durch Probleme bei der Pufferung und dem
Schreiben der relativ großen Datenmengen können ausgeschlossen werden, was an
der lückenlosen Aufzeichnung eines mit einem Funktionsgenerator angelegten Test-
signals deutlich wird (Abb. 3.9b). Hierfür wird ein Signal mit einer Frequenz von
150.000 Hz und einer Amplitude von 10 mV angelegt, das mit einer Signalverstär-




In diesem Teil der Arbeit werden die Ergebnisse zusammengefasst, die mit den in Ka-
pitel 3 beschriebenen Methoden und Messtechniken gewonnen wurden. Dabei wird
zunächst auf die Depositionsdurchläufe eingegangen, die durchgeführt wurden, um
das Herstellungsverfahren von Fe7Pd3-Dünnschichten zu optimieren. Danach wer-
den Dehnungsexperimente beschrieben, in deren Rahmen die spannungsinduzierte
martensitische Umwandlung, die Bewegung von Zwillingsgrenzen und die elastischen
Materialeigenschaften untersucht wurden.
Ein weiterer Aspekt dieser Arbeit ist die Messung von akustischen Emissionen
(AE) kombiniert mit Nanoindentations-Messungen mit dem Ziel, die Bewegung
von Zwillingsversetzungen in Fe7Pd3-Dünnschichten zu untersuchen. Vorbereitend
zu diesen Messungen erfolgen Nanoindentations-Messungen zur Bestimmung einer
geeigneten Befestigungsmethode von freistehenden Dünnschichten auf dem Sen-
sor für akustische Emissionen (AE-Sensor) und zur Bestimmung der Vorausset-
zungen für kaskadenartige Verläufe der Kraft-Eindring-Kurven. Zudem werden mit
Nanoindentations-Messungen tiefenabhängige Elastizitätsmoduln für austenitische
und fct-martensitische Proben bestimmt. Abschließend werden kombinierte Mes-
sungen beschrieben, bei denen akustische Emissionen während Nanoindentations-
Messungen an Testmaterialien und Fe7Pd3-Proben detektiert werden.
4.1 Optimierung der Herstellung von Fe7Pd3-Dünn-
schichten
Bei der Herstellung von Fe7Pd3-Dünnschichten mit dem in Kapitel 3.1 beschriebe-
nen Verfahren wurden starke Schwankungen in der Oberflächenqualität der Pro-
ben beobachtet. Dies war Anlass für eine detaillierte Untersuchung der Einflüsse
einzelner variabler Parameter auf die Probenqualität. Mit den daraus gewonnenen
Erkenntnissen konnte das Herstellungsverfahren so angepasst werden, dass von nun
an Proben in deutlich besserer Qualität hergestellt werden können. Insgesamt wur-
den im Rahmen dieser Untersuchung 16 Beschichtungsabläufe durchgeführt und 42
Fe7Pd3-Proben hergestellt. Im Folgenden werden diese Beschichtungsabläufe als De-
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positionsdurchläufe (DD) bezeichnet und entsprechend nummeriert. Die Proben, die
exemplarisch für die einzelnen DD beschrieben werden, wurden, sofern nicht anders
angegeben, an einer der beiden Seitenpositionen des Probenhalters hergestellt (Abb.
3.1b).
Nach einer Charakterisierung der Probenqualität (s. Kap. 4.1.1) wird auf die ange-
passten Depositionsparameter und die hergestellten Proben ausgewählter DD ein-
gegangen und anhand dieser der Prozess der Qualitätsverbesserung dargestellt. Die
beiden zentralen Parameter, die im Rahmen der Verbesserung des Herstellungsver-
fahrens variiert werden [24], sind Anzahl und Zeitplanung von Depositionspausen (s.
Kap. 4.1.2) und die Depositionstemperatur (s. Kap. 4.1.3). Die in diesem Zusammen-
hang durchgeführten Temperaturvariationen finden in einem Temperaturbereich des
Probenhalterheizers von 850-950 ◦C statt, da die Deposition bei deutlich niedrigeren
Temperaturen bereits in Vorgängerarbeiten untersucht wurde [79, 44].
4.1.1 Charakterisierung der Proben
Zur Charakterisierung der Fe7Pd3-Proben werden diese hinsichtlich ihrer Phase,
Oberflächenstruktur und Topographie mit den beschriebenen Verfahren untersucht
(s. Kapitel 3.3). Die Bestimmung der Phase der einzelnen Proben erfolgt anhand von
XRD-Messungen. Sofern auf den Probenoberflächen Zwillingsstrukturen sichtbar
sind, wird zudem das c/a-Verhältnis des Kristallgitters mithilfe von AFM-Messungen
ermittelt. Dieses Achsenverhältnis ermöglicht die Phasenzuordnung zu fct- (c/afct =
0,95), bct- (c/abct = 0,717) oder bcc-Martensit (c/abcc = 1/
√
2 ≈ 0,707) bzw. zu
Zwischenphasenzuständen entsprechend der Beschreibung der martensitischen Um-
wandlung entlang des Bain-Pfads (s. Kap. 2.6) [18].
Der Zusammenhang zwischen dem Winkel des Oberflächenreliefs  und dem c/a-
Verhältnis ergibt sich aus relativ einfachen geometrischen Betrachtungen [86], was
anhand der skizzierten Seitendarstellung des Zwillingsreliefs in fct-Martensit deut-
lich wird (Abb. 4.1). Eine entsprechende Umformulierung ermöglicht die Berechnung
des c/a-Verhältnisses mithilfe des Öffnungswinkels des Oberflächenreliefs α:
c
a
= tan (45◦ − ) = tan (α
2
− 45◦) (4.1)
Anhand von AFM-Topographiemessungen der Probenoberfläche wird der Öffnungs-
winkel α bestimmt und das c/a-Verhältnis nach Gleichung 4.1 berechnet.
AFM-Messdaten werden zudem zur Einschätzung der Probentopographie verwen-
det. Hierfür wird der Höhenbereich von AFM-Überblicksbildern mit einer Größe von
(20 x 7) µm2 angegeben, der die durchschnittlichen Höhenunterschiede zwischen Lö-
chern bzw. Gräben und aufgetürmten Materialbergen angibt.
Zur Beurteilung der Oberflächenqualität der Proben wird der Anteil von Gräben
und Löchern pro Fläche betrachtet, was mit der Bildanalyse von SEM-Bildern mit
der Graphiksoftware Gwyddion erfolgt. Auf diesen Bildern sind tief gehende Oberflä-
chenstrukturen eindeutig erkennbar und die Bereiche der Löcher und Gräben werden
durch die Wahl eines geeigneten Grauwertschwellenwerts identifiziert. Anschließend
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Abbildung 4.1: Schematische Seitendarstellung des Zwillingsreliefs in fct-
Martensit mit eingezeichnetem Oberflächenreliefwinkel  und Öffnungswinkel α zur
Veranschaulichung der Bestimmung des c/a-Verhältnisses mithilfe von AFM-Daten.
wir das Verhältnis der projizierten Fläche dieser Bildbereiche zur projizierten Fläche
des ganzen Bildes berechnet. Basierend auf diesen Verhältnissen werden die Proben
fünf Qualitätskategorien zugeordnet, die mit A1, A2, B, C und D bezeichnet wer-
den. Wie aus den Abbildungen 4.2a-e deutlich wird, lassen sich auf diese Weise
Filme mit so gut wie keinen Löchern (A1), mit wenigen Löchern (A2), mit einigen
Löchern und einzelnen Gräben (B), mit vielen Löchern und Gräben (C) und mit
zusammenhängenden Gräben (D) unterscheiden.
4.1.2 Einfluss der Depositionspausen auf die Probenqualität
Depositionspausen werden in der Regel zum erneuten Aufschmelzen der Rohmateria-
lien durchgeführt, mit dem Ziel, die Depositionsraten zu stabilisieren (s. Kap. 3.1).
Diese Pausen haben zudem einen großen Einfluss auf die Probenqualität, was an-
hand der in Tabelle 4.1 zusammengestellten Daten ersichtlich wird. Depositionspau-
sen erfolgten bisher bei einer Veränderung der relativen Leistung des Schwingquarz-
Feedbacksystems um ± 7 % und bewirkten dann eine Unterbrechung der Deposition
von etwa 2-5 min. Bei Depositionsdurchläufen (DD), bei denen dieser Leistungs-
grenzwert (LGW) berücksichtigt wird, wie z. B. bei DD 1 in Tabelle 4.1, kommt
es zu bis zu zwei Aufdampfpausen, je nachdem, wie gründlich das manuelle Auf-
schmelzen von Fe und Pd vor Beginn der Beschichtung erfolgte. Bei niedrigeren
Leistungsgrenzwerten von 5 % bzw. 3 % kommt es in DD 2 bzw. DD 3 zu zwei
bzw. vier Pausen für erneutes Aufschmelzen der Rohmaterialien und es wird eine
deutliche Verbesserung der Oberflächenqualität beobachtet. Besonders auffallend ist
die Verringerung des Höhenbereichs von über 600 nm bei DD 1, was einer Probe mit
einer Oberfläche mit fast bis zum Substrat hinabreichenden Löchern und Gräben
sowie aufgetürmten Materialbergen entspricht, zu etwa 110 nm bei DD 3. In Sub-
stratnähe sind auch Filme mit Höhenbereichen von über 500 nm geschlossen, was
AFM-Messungen an der ursprünglich substratgebundenen Seite einer freistehenden


















Abbildung 4.2: SEM-Bilder von Fe7Pd3-Dünnschichten mit fünf verschiedenen
Oberflächenqualitäten (a-e), sowie einer Probe mit A1 Qualität, auf der Zwillings-
strukturen zu sehen sind (a*) (aus [24]).
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DD Bedingung für Pause tph [min] NS NU Q ∆h [nm]
1 ± 7% LGW - 0 0 C 619
2 ± 5% LGW - 2 2 A2 190
3 ± 3% LGW - 4 4 A1 110
4 ± 3% LGW - 2 2 B 439
5 + 50 nm (3 min) - 0 9 A1 133
6 ± 3% LGW 45 2 2 A2 206
7 ± 3% LGW, bei 470 nm 45 4 4 A1 170
Tabelle 4.1: Einfluss von Depositionspausen für zusätzliches Materialschmelzen
(NS) oder als einfache Unterbrechungen der Beschichtung (NU) sowie einer Nach-
heizzeit tph auf die Oberflächenqualität (Q) und den Höhenbereich (∆h) der Proben.
Ein weiterer Depositionsdurchlauf mit dem selben Leistungsgrenzwert von 3 %, aber
mit nur zwei Unterbrechungen für Materialschmelzen, DD 4, resultiert jedoch wie-
der in Proben mit deutlich schlechterer Oberflächenqualität und einem Höhenbereich
von über 400 nm. Dies deutet darauf hin, dass Depositionsunterbrechungen an sich
zur Verbesserung der Oberflächenqualität beitragen und dass erneutes Materialauf-
schmelzen nur der Stabilisierung der Verdampfungsraten dient. Im DD 5 wird daher
die Deposition alle 50 nm für etwa drei Minuten unterbrochen, so dass insgesamt
neun Pausen stattfinden. Die Oberflächenqualität der Proben dieses Depositions-
durchlaufs ist wiederum sehr gut und vergleichbar mit DD 3. Allerdings treten starke
Schwankungen der Depositionsraten auf, wenn die Beschichtung immer wieder und
in relativ kurzen Abständen unterbrochen wird und die Elektronenstrahlverdamp-
fer häufig hoch- und heruntergefahren werden. Daher werden im Folgenden erneut
die Schwankungen des Leistungswerts des Schwingquarz-Feedbacksystems als An-
zeichen für Depositionspausen gewählt, um die Anzahl der Depositionspausen auf
2-4 pro Depositionsdurchlauf zu limitieren.
Bisher konnte festgestellt werden, dass Depositionspausen einen positiven Einfluss
auf die Probenqualität haben. Jedoch lassen sich bei gleicher Anzahl an Pausen nicht
zwangsläufig Proben vergleichbarer Qualität herstellen, was z. B. anhand der Daten
von DD 2 und DD 4 deutlich wird. Bei beiden Abläufen werden jeweils zwei Deposi-
tionspausen eingelegt, jedoch unterscheiden sich die Höhenbereiche der hergestellten
Proben auffällig stark voneinander. Der maßgebliche Unterschied zwischen den bei-
den Abläufen liegt im gewählten Zeitpunkt der Depositionspausen. Die letzte Pause
bei DD 2 erfolgte etwa 130 nm vor dem Erreichen der Enddicke von 500 nm. Bei DD
4 wurde die letzte Pause bereits 200 nm vor dem Erreichen der Enddicke eingelegt.
Für DD 3, bei dem die bisher beste Probe hergestellt wurde, erfolgte die letzte von
vier Depositionspausen sogar erst etwa 100 nm vor dem Depositionsende. Daraus
kann geschlossen werden, dass die hergestellten Proben eine geschlossenere Ober-
fläche aufweisen, wenn die letzte Depositionspause relativ nah am Depositionsende
liegt.
Während eines weiteren Depositionsdurchlaufs, und zwar bei DD 6, wird erneut ein
Leistungsgrenzwert von 3 % berücksichtigt. Bei diesem kommt es 170 nm vor dem
Depositionsende zu einer letzten von insgesamt zwei Depositionspausen. Anschlie-
ßend an die Deposition wird der Probenhalter für weitere 45 min auf konstanter
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Temperatur gehalten, d. h. eine Nachheizphase zum bisherigen Ablauf hinzugefügt.
Dies führt zu einer deutlichen Verbesserung der Probenqualität im Vergleich zu DD
4 und vergleichbarer Probenqualität mit DD 2, obwohl die verbleibende Schichtdi-
cke nach der letzten Depositionspause zwischen den entsprechenden Werten für die
beiden Vergleichsdepositionsdurchläufe liegt. Die Nachheizphase, die diffusive Ma-
terialheilungsprozesse vor dem Abkühlen der Proben unterstützt, scheint also einen
zwar relativ kleinen, aber dennoch sichtbaren positiven Effekt auf die Probenqualität
zu haben.
Bei DD 7 erfolgt zusätzlich eine vom Leistungsgrenzwert unabhängige Depositions-
pause 30 nm vor Depositionsende, was hier zu insgesamt vier Pausen führt. Die so
hergestellten Proben sind von sehr guter Qualität und weisen Höhenbereiche von
unter 200 nm auf. Alle weiteren Proben werden daraufhin mit den inzwischen ge-
fundenen optimierten Depositionsparametern hergestellt. Das bedeutet, es erfolgen
Depositionspausen zum erneuten Materialschmelzen, sobald der Leistungsgrenzwert
des Schwingquarz-Feedbacksystems um ± 3 % schwankt. Zusätzlich wird eine davon
unabhängige Depositionspause 30 nm vor dem Erreichen der gewünschten Enddicke
eingehalten und nach dem Erreichen der gewünschten Schichtdicke wird eine Nach-
heizphase von 30 min eingehalten, bevor der Probenhalterheizer ausgeschaltet wird.
4.1.3 Einfluss der Depositionstemperatur auf die Probenqua-
lität
Der Einfluss der Depositionstemperatur auf die Oberflächenqualität der Fe7Pd3-
Proben wird anhand mehrerer Depositionsdurchläufe untersucht, deren Ergebnisse
in den Tabellen 4.2 und 4.3 zusammengefasst sind. Die Depositionstemperatur, d.
h. die Temperatur der Substrate während der Beschichtung, wird mit dem Proben-
halterheizer eingestellt und variiert je nach Substratposition auf dem Probenhalter.
Auf dem Probenhalter sind drei Substratpositionen möglich, eine über dem Proben-
halterloch und zwei Seitenpositionen (Abb. 3.1b).
Anhand der Ergebnisse von Temperaturmessungen, die in einer Vorgängerarbeit
durchgeführt wurden [44], können die während der Deposition erwarteten Substrat-
temperaturen abgeschätzt werden. Für die dort erfolgten Messungen wurde ein Tem-
peraturfühler oberhalb eines Substrats direkt über dem Probenhalterloch bzw. auf
einem geschlossenen Probenhalter befestigt und die gemessene Temperatur mit der
eingestellten Temperatur des Probenhalterheizers in Bezug gesetzt. Eine zusätzli-
che Bestimmung der Temperatur mit Hilfe eines Pyrometers erfolgte nicht, da die
Substrate nicht durch ein Fenster der UHV-Kammer beobachtbar sind.
Anhand dieser Temperaturmessdaten ergeben sich bei einer eingestellten Probenhal-
terheizertemperatur von 900 ◦C, wie sie in dieser Arbeit standardmäßig verwendet
wird, Beschichtungstemperaturen von etwa 845 ◦C oberhalb von Substraten über
dem Probenhalterloch und Temperaturen von 695 ◦C an den Seitenpositionen. Die
einzelnen Proben, die in einem Depositionsablauf, jedoch an unterschiedlichen Po-
sitionen auf dem Probenhalter, im Rahmen dieser Arbeit hergestellt werden, un-
terscheiden sich daher in der Regel deutlich in ihrer Oberflächenqualität. Proben,
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DD Ablauf NP Position Q ∆h [nm]
2 ± 5% LGW 2 Seite A2 190
2 ± 5% LGW 2 Loch D 600
3 ± 3% LGW 4 Seite A1 110
3 ± 3% LGW 4 Loch C 525
5 + 50 nm (3 min) 9 Seite A1 133
5 + 50 nm (3 min) 9 Loch A2 171
Tabelle 4.2: Einfluss der Position des Substrats auf dem Probenhalter auf die
Oberflächenqualität (Q) und der Höhenbereich (∆h) der hergestellten Proben für
ausgewählte Depositionsdurchläufe (DD) mit unterschiedlich vielen Depositionspau-
sen (NP ).
die über dem Probenhalterloch hergestellt werden, zeichnen sich durch größere Hö-
henbereiche und schlechtere Qualitäten im Bereich der Kategorien C und D aus.
Diese Beobachtungen geben exemplarisch die Ergebnisse für Proben wider, die an
verschiedenen Probenhalterpositionen bei DD 2 und DD 3 hergestellt werden (s.
Tab. 4.2). Bei DD 5 wird jedoch auch über dem Probenhalterloch eine Probe mit
Qualität A2 hergestellt, deren Höhenbereich vergleichbar ist mit dem der Proben,
die an den Seitenpositionen aufgedampft werden.
In weiteren Depositionsdurchläufen dieser Arbeit wird die Temperatur des Proben-
halterheizers zum einen auf 850 ◦C reduziert und zum anderen auf 950 ◦C erhöht,
was an den Seitenpositionen Temperaturen von etwa 665 ◦C bzw. 725 ◦C entspricht.
Außerdem wird das Abkühlen der Proben bei einzelnen Abläufen beschleunigt, in-
dem das Kryoschild der UHV-Anlage am Ende der Deposition erneut mit flüssigem
N2 aufgefüllt wird. Die Ergebnisse dieser Untersuchungen sind in Tabelle 4.3 zusam-
mengestellt.
Im Rahmen dieser Betrachtungen von Temperatureffekten werden in Proben, die
bei Probenhalterheizertemperaturen von 850 ◦C oder 900 ◦C hergestellt werden,
Eisenausscheidungen beobachtet. Bekannt ist, dass bei Substrattemperaturen un-
terhalb von etwa 690 ◦C eine Entmischung der Fe7Pd3-Dünnschichten stattfindet
[80]. Die Proben, die bei entsprechend niedrigen Temperaturen hergestellt werden,
weisen eine abweichende Oberflächenstruktur auf. Eisenausscheidungen sind nicht
nur überall in der Dünnschicht verteilt, sondern bilden sich auch auf der Proben-
oberfläche und eine durch den Volmer-Weber-Wachstumsmodus bedingte inselartige
Struktur der Proben (s. Kap. 3.1) ist nicht zu erkennen, die bisher bei Proben aller
Qualitätskategorien sichtbar war.
In Abbildung 4.3 sind XRD-Messungen ausgewählter Fe7Pd3-Proben in fct-martensi-
tischer Phase mit verschieden großen Intensitäten der α-Fe-Signale, d. h. unter-
schiedlich starken Eisenausscheidungen, dargestellt. Im Falle von geringer Entmi-
schung (rote Kurve), erinnert die Oberfläche der Probe an eine gemeißelte Fläche,
aus der spitze Erhöhungen aus α-Fe hervorragen (Abb. 4.4a-c). Einzelne dieser α-



































Abbildung 4.3: XRD-Messungen ausgewählter Fe7Pd3 Schichten in fct-
martensitischer Phase. Bei DD 6 bei 695 ◦C (schwarz) findet keine Entmischung
statt, bei DD 10 bei 665 ◦C (rot) kommt es zu leichten α-Fe-Ausscheidungen und
bei DD 11 bei 665 ◦C und beschleunigtem Abkühlen (blau) zu starkem Entmischen
(aus [24]).
DD TS [◦C] Bemerkung NP Q ∆h [nm] c/a Struktur
8 695 K 3 A1 239 - wolkenähnlich
9 695 45 min, K 4 A1 222 0.83 inselartig
10 665 - 3 A2 167 0.95 gemeißelt
11 665 K 3 A2 241 0.93 gemeißelt
12 695 0 h 3 A1 172 0.96 inselartig
13 695 5 h 4 A2 158 0.96 inselartig
14 725 - 4 A2 376 - inselartig
Tabelle 4.3: Einfluss von Temperaturänderungen auf die Struktur der Proben, die
Oberflächenqualität (Q) und die Höhenbereiche (∆h). Aufgeführt werden die Sub-
strattemperatur (TS), die Anzahl der Depositionspausen (NP ) und, sofern vorhan-
den, die c/a-Achsenverhältnisse. Als Bemerkung wird angegeben wenn zusätzliches
Kühlen des Kryoschildes erfolgt (K), wenn die Nachheizphase mehr als 30 min dauert
und wenn die Ausheizzeit der MgO-Substrate von 2 h abweicht.
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Abbildung 4.4: SEM-Bilder von Fe7Pd3-Dünnschichten mit leichten α-Fe-
Ausscheidungen, die wie gemeißelt aussehen (a-c) und mit relativ starker Entmi-
schung, so dass eine wolkenähnliche Oberflächenstruktur entsteht (d-f). Die Pfeile
zeigen exemplarisch auf α-Fe-Ausscheidungen auf der Oberfläche (aus [24]).
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Je größer der Anteil an α-Fe in der Probe ist (Abb. 4.3, blaue Kurve), desto vollstän-
diger ist die Oberfläche mit wolkenähnlichen Ausscheidungen bedeckt (Abb. 4.4d-f).
Zwischen und auf diesen Ausscheidungen können Zwillingsstrukturen sichtbar sein,
wenn die Probe die entsprechende Zusammensetzung aufweist (Abb. 4.4c, f). Dies
zeigt, dass die Phasenbildung nicht durch die Materialentmischung beeinflusst wird.
In Abbildung 4.3 sind die fcc-fct-Signale bei 45-50◦ der beiden unteren Kurven auf-
grund von zusätzlicher Beugung an Zwillingsstrukturen verbreitert [37]. Auf der
Oberfläche der Probe, deren XRD-Messung in der oberen, blau gezeichneten Kurve
dargestellt ist, können keine Zwillingsstrukturen beobachtet werden.
Eisenausscheidungen werden jedoch nicht nur bei niedrigeren Depositionstempera-
turen beobachtet, sondern auch bei Depositionsdurchläufen, bei denen am Ende das
Abkühlen der Proben etwas beschleunigt wird. Bei DD 8, der bei einer Substrat-
temperatur von 695 ◦C erfolgte, wird nach einer 30-minütigem Nachheizphase des
Probenhalterheizers das Kryoschild der UHV-Anlage erneut mit flüssigem N2 aufge-
füllt. Die Analyse der hergestellten Proben weist auf ein relativ starkes Entmischen
der Filme hin (s. Tabelle 4.3). Erfolgt das zusätzliche Auffüllen des Kryoschildes
erst nach 45-minütigem Nachheizen des Probenhalterheizers, wie es bei DD 9 der
Fall ist, kommt es nur bei einer von drei Proben zur Entmischung der Schicht. Die
Oberflächenausbildung dieser Probe lässt auf Regionen mit unterschiedlich hohen
Anteilen an α-Fe schließen, so dass sowohl wie gemeißelt aussehende, als auch wol-
kenähnliche Bereiche sichtbar sind. Entmischung durch beschleunigtes Abkühlen der
Proben kann also durch längeres Nachheizen verhindert werden, da während dieser
Nachheizphase diffusive Materialheilungsprozesse die Phase der Dünnschicht stabi-
lisieren.
Außerdem ist zu beachten, dass sich die Substrate an den beiden Seitenpositionen
während der Deposition unterschiedlich weit von dem Fe- und Pd-Tiegel entfernt
befinden. Die Probe, die näher am Fe-Tiegel hergestellt wird, weist einen etwas
höheren Eisenanteil auf. Dies führt dazu, dass im Falle von Entmischung zumindest
auf einer Probe Regionen mit einer wolkenähnlichen Struktur zu finden sind, die
auf einen größeren Eisenanteil zurückzuführen sind. Dies erklärt, warum es trotz
längerer Nachheizphase bei DD 9 zu einer Probe mit Entmischungen kam.
Bei niedrigeren Beschichtungstemperaturen von 665 ◦C wird durch zusätzliches Küh-
len mit flüssigem N2, wie es bei DD 11 erfolgt, keine verstärkte Entmischung der
Fe7Pd3-Dünnschichten beobachtet. Die Intensitäten der XRD-Signale von α-Fe, die
Oberflächenqualität und die Höhenbereiche stimmen mit den Ergebnissen von DD 10
überein, der bei derselben Temperatur erfolgt, jedoch ohne zusätzliches Auffüllen des
Kryoschildes. Bei höheren Temperaturen, wie sie u. a. bei der Substratpositionierung
über dem Probenhalterloch im Material erreicht werden, wird durch beschleunigte
Probenkühlung keine Entmischung und keine erkennbare Beeinflussung der Ober-
flächenqualität und des Höhenbereiches der Proben beobachtet. Dies bestätigt, dass
der Einfluss der beschleunigten Probenkühlung auf die sich ausbildende Struktur
der Dünnfilme sehr klein ist und nur in einem relativ kleinen Temperaturbereich um
690 ◦C relevant ist, d. h. im Bereich der kritischen Depositionstemperatur zwischen
entmischten und reinen Fe7Pd3-Filmen.
Ferner wird die Ausheizdauer der MgO-Substrate variiert, d. h. die Zeitspanne zwi-
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schen dem Moment, an dem der Probenhalterheizer seine eingestellte Temperatur
erreicht und dem Beginn der Deposition. Bisher wurde eine Ausheizdauer von 90 min
eingehalten, motiviert durch Untersuchungen an MgO [41] (s. Kap. 3.1). Es zeigt
sich jedoch, dass die gewählte Ausheizdauer keinen an der Probenoberfläche erkenn-
baren Einfluss auf die Probenqualität hat. Bei DD 12, bei dem unmittelbar nach
Erreichen der gewählten Probenhalterheizertemperatur beschichtet wird, sowie bei
DD 13, bei dem die Ausheizphase auf fünf Stunden verlängert wird, werden Proben
mit vergleichbarer und guter Qualität mit an der Oberfläche sichtbaren Zwillings-
strukturen bei entsprechender Materialzusammensetzung hergestellt (s. Tab. 4.3).
In DD 14 wird die Depositionstemperatur erhöht, indem der Probenhalterheizer
auf 950 ◦C eingestellt wird, anstelle der bisher gewählten 900 ◦C, so dass an den
Seitenpositionen des Probenhalters Temperaturen von etwa 725 ◦C erreicht wer-
den. Die Proben, die bei diesem Depositionsdurchlauf hergestellt werden, weisen
geschlossene Oberflächen auf, mit relativ großen Höhenbereichen von bis zu über
300 nm. Die über dem Probenhalterloch hergestellte Probe ist wiederum von deut-
lich schlechterer Qualität als die Proben von den Seitenpositionen und zeigt zahl-
reiche Materialgräben und Löcher, was Qualitätskategorie D entspricht, sowie einen
Höhenbereich von 470 nm. Die größeren Höhenbereiche der bei höheren Depositi-
onstemperaturen hergestellten Filme sind eine Auswirkung der vergrößerten kriti-
schen Schichtdicke, die sich mit ansteigender Temperatur vergrößert. Als Ergebnis
kann festgehalten werden, dass die ideale Depositionstemperatur zur Herstellung
von Fe7Pd3-Dünnschichten bei ca. 700 ◦C liegt, da sich bei höheren Temperaturen
weniger glatte Oberflächenstrukturen ausbilden und bei niedrigeren Temperaturen
eine Entmischung der Proben stattfindet.
4.2 Dehnungsexperimente an Fe7Pd3-Dünnschichten
Ein zentraler Aspekt dieser Arbeit ist die Untersuchung der mechanischen Eigen-
schaften von freistehenden martensitischen und austenitischen Fe7Pd3-Dünnschich-
ten. Zur Einschätzung der maximal möglichen makroskopischen Formveränderung
der hergestellten Proben durch den ferromagnetischen Formgedächtniseffekt sind In-
formationen über die Zwillingsspannung σTW relevant. Diese Spannung sollte mög-
lichst klein sein (s. Kap. 2.5, Gleichung 2.5) und kann anhand von Spannungs-
Dehnungs-Daten bestimmt werden. Hierfür wurden Dehnungsexperimente durchge-
führt [25], die mit einem vakuumtauglichen Dehnungsmesstisch in Kombination mit
SEM-Messungen erfolgten (s. Kap. 2.7, 3.4 und 3.3.2). Insgesamt erfolgten Deh-
nungsmessungen an 15 Proben, wobei bei drei Experimenten ein martensitischer
Phasenübergang beobachtet wurde und für fünf Proben der E-Modul bestimmt wer-
den konnte. Die Datensätze von acht Dehnungsexperimenten konnten nicht weiter
ausgewertet werden, da die Dünnschichten bereits bei sehr geringen Dehnungen aus-
einanderrissen.
Bei diesen Dehnungsexperimenten kann zunächst in einer austenitischen Probe der
martensitische Phasenübergang induziert und nachgewiesen werden (s. Kap. 4.2.1
und 4.2.2). Des Weiteren wird untersucht, ob die Beweglichkeit der auf der Proben-
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oberfläche sichtbaren Zwillingsgrenzen bei weiterer Dehnung beobachtet und quanti-
fiziert werden kann (s. Kap. 4.2.3). Im Anschluss daran werden weitere mechanische
Eigenschaften bestimmt, die anhand der Spannungs-Dehnungs-Kurven berechenbar
sind, insbesondere die Elastizitätsmodule austenitischer und martensitischer Proben
(s. Kap. 4.2.4).
4.2.1 Spannungsinduzierte martensitische Umwandlung
Für die Untersuchung der spannungsinduzierten martensitischen Umwandlung von
Fe7Pd3-Dünnschichten werden Dehnungsexperimente mit freistehenden austeniti-
schen Proben durchgeführt. Von diesen Experimenten wird im Folgenden im Detail
die Messung an der Probe A1 beschrieben, bei der die spannungsinduzierte marten-
sitische Umwandlung besonders deutlich beobachtet werden konnte.
Die Kraft-Verlängerungs-Kurve der Messung an Probe A1 ist in Abbildung 4.5 darge-
stellt. In dieser sind die einzelnen Unterbrechungen der Dehnungsmessung, während
denen SEM-Bilder der Probenoberfläche aufgenommen werden, mit Buchstaben ge-
kennzeichnet.
Abbildung 4.5: Kraft-Verlängerungs-Kurve der Dehnungsmessung an der auste-
nitischen Fe7Pd3-Probe A1 mit entsprechenden Spannungs- und Dehnungswerten,
in der die Unterbrechungen der Filmdehnung mit Buchstaben gekennzeichnet sind.
Als Inset-Bild ist der typische Verlauf des Spannungs-Dehnungs-Diagramms der ver-
wendeten Plastikfolie zu sehen (aus [25]).
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Aus Stabilitätsgründen wird die Probe nicht vollständig freistehend auf dem Deh-
nungsmesstisch eingespannt, sondern mit Plastikfolie aus Polyethylen unterlegt. Die
Kraftschwankungen im Bereich der Pausen entstehen durch Entspannungsprozesse
des gespannten Films und der Plastikfolie, die z. B. durch kleine Auslenkungsände-
rungen in Zusammenhang mit dem Abbremsen des Bewegungsmotors des Messtischs
bewirkt werden. Die Kraft, die der Dünnfilm erfährt, nimmt zunächst linear zu, was
auf eine elastische Verformung des Materials schließen lässt. Zwischen den Mess-
punkten e und f wird ein lokales Maximum beobachtet, gefolgt von einem erneuten
aber weniger steilen Kraftanstieg bis hin zum vollständigen Auseinanderreißen des
Films bei Punkt l.
Aus den gemessenen Kraft-Verlängerungs-Daten und den Probenmaßen (L0 ≈ 5,0
mm, A ≈ 3,8 mm x 500 nm) werden die entsprechenden Spannungs- und Dehnungs-
werte berechnet (s. Kap. 2.7, Gleichungen 2.6 und 2.7), die ebenfalls in Abbildung
4.5 dargestellt sind. In dieser Abbildung sind korrigierte Werte angegeben, die die ge-
messenen Kraft- und Verlängerungs-Offsets berücksichtigen. Der Kraft-Offset ergibt
sich zum einen dadurch, dass durch das Einspannen des Films eine Kraftänderung
an der Messzelle beobachtet werden kann und zum anderen durch ein Ansteigen
der Kraft während des Abpumpens der Vakuumkammer des SEM-Geräts, die da-
bei deutlich ansteigt, teilweise weit über 100 mN. Der Dehnungs-Offset ergibt sich
durch die relativ lockere Einspannung der Probe zwischen den Klemmen zu Beginn
des Dehnungsexperiments, weshalb diese erst ab einer gewissen Verlängerung einen
Kraftanstieg erfährt.
Um die Auswirkung der Plastikfolie auf die Spannungs- und Dehnungswerte ab-
schätzen zu können, werden zusätzlich Dehnungsexperimente nur mit Plastikfolie
durchgeführt. Der Verlauf eines Spannungs-Dehnungs-Diagramms von Plastikfolie
ist exemplarisch in dem Inset-Bild von Abbildung 4.5 dargestellt. Für diese Mes-
sung wird ein Stück Plastikfolie mit den Maßen L0 ≈ 3,8 mm und A ≈ 12 mm x 10
µm verwendet. Insgesamt werden 20 Messungen mit Plastikfolienstücken in dieser
Größenordnung durchgeführt. Bei Dehnungen von 4-15 % werden hierbei Spannun-
gen im Bereich von 3-9 MPa beobachtet. Es kann daher davon ausgegangen werden,
dass die maximale, auf die Plastikfolie zurückzuführende Spannung, die während der
Messung auf Probe A1 wirkt, ≤ 9 MPa beträgt. Bezogen auf die Größenordnung der
Spannungswerte der Fe7Pd3-Dünnschicht, die bis etwa 350 MPa ansteigen, ist die-
ser Beitrag in Hinblick auf den Verlauf der Spannungs-Dehnungs-Kurve von Fe7Pd3
vernachlässigbar klein.
Im linear-elastischen Kurvenbereich zwischen den Punkten a und e (Abb. 4.5) ändert
sich die Oberflächemorphologie der Probe zunächst nicht wesentlich. Zwischen den
aufgenommenen SEM-Bildern sind keine nennenswerten Unterschiede zu erkennen
und die Oberflächenbilder gleichen Aufnahmen des Films bevor er vom Substrat ab-
gelöst wurde (s. Abb. 4.6a). An Punkt f verändert sich die Oberflächenmorphologie
plötzlich auffallend deutlich und Zwillingsstrukturen werden sichtbar (s. Abb. 4.6b).
Dies deutet auf eine martensitische Phasentransformation hin, die zwischen den Un-
terbrechungen e und f begonnen hat, d. h. bei Dehnungen zwischen 4,4 % und 5,7 %
und einer maximalen Spannung von ≈ 258,6 MPa. Bei dieser Dehnungsrate beträgt
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Abbildung 4.6: Nachbearbeitete SEM-Bilder der austenitischen Fe7Pd3-Probe A1
substratgebunden, ohne auf der Oberfläche sichtbare Zwillingsstrukturen (a) und an
Punkt k der Kraft-Verlängerungs-Kurve (s. Abb. 4.5) mit Zwillingsstrukturen, die




















vor Dehnung (substratgebunden)  
nach Dehnung
Abbildung 4.7: XRD-Messdaten der Fe7Pd3-Probe A1 vor und nach dem Deh-
nungsexperiment (aus [25]).
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des Phasenübergangs maximale Spannungen von ≈ 253,1 - 255,1 MPa erfährt.
Die in den SEM-Bildern angedeutete Phasentransformation kann zudem mithilfe
einer XRD-Messung bestätigt werden (s. Abb. 4.7), die nach dem Dehnungsex-
periment an dem freistehenden auseinandergerissenen Film erfolgte. Diese XRD-
Messung wurde im Rahmen dieser Arbeit von Dr. Jürgen Gerlach mit einem Ultima
IV der Firma Rigaku durchgeführt, das sich für polykristalline und Pulverproben
eignet. Bei dieser Messung zeigen sich zwei Sattelpunkte links und rechts des fcc
(200)-Signals bei etwa 48,70◦, die dem fct (200)-Signal bei 47,85◦ und dem fct (002)-
Signal bei 49,68◦ zugeordnet werden können. Sowohl die austenitische fcc- als auch
die martensitische fct-Struktur sind daher in der Probe auffindbar.
4.2.2 Morphologieänderungen während spannungsinduzierter
martensitischer Umwandlung
Während des Dehnungsexperiments erfährt die Filmoberfläche der Probe A1 un-
regelmäßige und relativ starke Deformationen. In ihrem ursprünglichen Zustand
zeichnet sich die Probenoberfläche durch ausgeprägte Gräben zwischen aufgetürm-
ten Wachstumsinseln aus, die auf Abbildung 4.8a deutlich zu erkennen sind. Die
Probe kann also der Probenqualitätskategorie C (Abb. 4.2d) zugeordnet werden.
Im Laufe der Dehnung verbreitern sich manche Gräben deutlich, während andere
ihre Größe und Form beizubehalten scheinen. Diese ungleichmäßigen Verformungen
zeigen sich erstmalig in SEM-Aufnahmen vom Dehnungspunkt f (Abb. 4.8b), dem
Punkt, an dem zum ersten Mal Zwillingsstrukturen auf der Filmoberfläche nach-
gewiesen werden konnten. Diese Beobachtung deutet auf Ungleichmäßigkeiten der
Materialverteilung hin. AFM-Messungen an der substratgebundenen Probe erge-
ben einen Höhenbereich von bis zu 580 nm aufgrund der zahlreichen Gräben aber
auch aufgrund inhomogener Materialanhäufungen auf der Probenoberfläche. Daher
variieren die lokalen Spannungen, die der Film während der Dehnung erfährt, rela-
tiv stark, was zu dem beobachteten ungleichmäßigen Aufreißen der Filmoberfläche
führt.
Zwillingsstrukturen werden in den Bereichen maximaler lokaler Spannungen und
somit in der Nähe der aufreißenden Gräben auf der Oberfläche sichtbar. Dies zeigt
sich besonders deutlich bei der Dehnungsmessung an der freistehenden Probe A5,
die bis auf die fehlende unterlegte Plastikfolie analog zur Messung an A1 erfolgt.
Probe A5 hat eine deutlich geschlossenere Oberflächenstruktur mit so gut wie keinen
Gräben, jedoch mit einigen Löchern (Abb. 4.9a), d. h. sie kann der Qualitätskategorie
B (Abb. 4.2c) zugeordnet werden. Die Spannungs-Dehnungs-Kurve der Probe A5
ist in Abbildung 4.10 in orange dargestellt (L0 ≈ 6,3 mm, A ≈ 3,9 mm x 500
nm). Bei Dehnungen von etwa 4,6 % im Bereich plastischer Verformung wird in der
Nähe eines Risses (Abb. 4.9b) beobachtet, dass sich einzelne Gräben und Löcher
verbreitert bzw. vergrößert haben. In der Nähe dieser verbreiterten Gräben und
Löcher werden Zwillingsstrukturen sichtbar, was Abbildung 4.9c verdeutlicht, die
den in Abb. 4.9b blau umrandeten Bereich vergrößert darstellt. Weiter entfernt von
Bereichen, in denen der Film zu reißen beginnt, werden keine Oberflächenzwillinge
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Abbildung 4.8: Nachbearbeitete SEM-Überblicksbilder der Fe7Pd3-Probe A1 be-
vor (a) und nachdem (b) sich die Oberflächenmorphologie deutlich verändert hat.
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Abbildung 4.9: Nachbearbeitete SEM-Bilder der Fe7Pd3-Probe A5 vor Beginn
der Dehnung (a) und während des Dehnungsexperiments nachdem ein erster Riss
entstand (b), in dessen Nähe Zwillingsstrukturen sichtbar werden (c). Der in Teilbild
(b) blau umrandete Bereich ist in (c) vergrößert dargestellt.
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4.2.3 Quantifizierung der Zwillingsgrenzbewegung
Ob eine Bewegung der Zwillingsgrenzen während der weiteren Dehnung der Probe
beobachtet werden kann, wird anhand der Abstände zwischen einzelnen Strukturen
des Zwillingsreliefs in Bildern verschiedener Dehnungszustände ermittelt. Hierfür
werden Bilder eines Bereichs mit besonders ausgeprägten Zwillingsstrukturen ausge-
wählt, der in Abbildung 4.6b blau umrandet ist. Die Positionen der Zwillingsstruktu-
ren auf diesen Bildern werden anhand der lokalen Maxima der Grauwerte bestimmt,
was mit der Bildverarbeitungssoftware Gwyddion erfolgt. Auf jedem verwendeten
Bild werden hierfür 40 Profilquerschnitte ausgewählt und die mittlere Position von
fünf benachbarten Maxima des Zwillingsreliefs bestimmt. Von links nach rechts wer-
den diese Zwillingsgrenzen mit den Buchstaben A bis E bezeichnet. Die Abstände
zwischen den einzelnen Maxima werden für alle Profile berechnet und als Distanzen
der einzelnen Zwillingsgrenzen zueinander angenommen. Die auf diese Weise ermit-
telten Mittelwerte für die Abstände zwischen den einzelnen Zwillingsstrukturen, d.
h. die Abstände di und dk, sowie die Abstandsänderungen ∆d sind in Tabelle 4.4 für
Bilder, aufgenommen an den Dehnungspositionen i und k, zusammengefasst. Die
hier gezeigten Daten repräsentieren die Positionierung der Zwillingsstrukturen bei
9,8 % und 11,6 % Dehnung.
di [nm] dk [nm] ∆d
AB 364, 5± 1, 5 369, 4± 1, 6 +4, 9± 2, 2
BC 178, 7± 2, 2 173, 6± 1, 4 −5, 1± 2, 6
CD 106, 1± 1, 5 103, 2± 1, 6 −2, 9± 2, 2
DE 70, 6± 1, 3 75, 5± 2, 0 +5, 0± 2, 3
AE 719, 9± 2, 4 721, 8± 1, 5 +1, 9± 2, 8
Tabelle 4.4: Veränderungen der Abstände (d) zwischen den Zwillingsgrenzen A
bis E zwischen den Messpunkten i und k, bestimmt anhand von SEM-Bildern der
Fe7Pd3-Probe A1.
Der gesamte Bereich, über den sich die fünf betrachteten Zwillingsstrukturen erstre-
cken, d. h. der Abstand zwischen der ersten und der letzten Zwillingsgrenze, ändert
sich nicht während der weiteren Dehnung der Probe und die Werte für den Abstand
AE stimmen innerhalb ihrer Fehlergrenzen überein. Daher kann aus den veränderten
Abständen zwischen den einzelnen Zwillingsgrenzen geschlossen werden, dass sich
diese relativ zueinander bewegen. Die Ergebnisse deuten darauf hin, dass einzelne
martensitische Varianten auf Kosten anderer Varianten wachsen, d. h. Varianten
mit einer der längeren a-Achsen parallel zur Oberflächenebene vergrößern sich, wäh-
rend benachbarte Varianten mit der kurzen c-Achse parallel zur Oberflächenebene
gestaucht werden und umgekehrt.
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4.2.4 Bestimmung des Elastizitätsmoduls
Anhand der Verläufe der Spannungs-Dehnungs-Kurven weiterer Proben, die in Ab-
bildung 4.10 zu sehen sind, wird der E-Modul bestimmt. Die entsprechenden Werte,
die alle bei Dehnungsexperimenten ohne unterstützende Plastikfolie gemessen wer-
den, sind in Tabelle 4.5 zusammengefasst und liegen im einstelligen GPa-Bereich,
bei ≈ 2,2-8,3 GPa.
SEM- und AFM-Bilder der untersuchten Proben ermöglichen es, die Schwankun-
gen der E-Modulwerte auf unterschiedliche Oberflächenstrukturen zurückzuführen.
Die austenitischen Proben A2 und A3 haben relativ niedrige Elastizitätsmoduln.
Ihre Oberflächen werden durch zahlreiche relativ große Löcher, die Durchmesser
von mehreren µm haben, sowie auffallend verbreiterte Gräben charakterisiert (Abb.
4.11a). Im Gegensatz dazu finden sich auf der Oberfläche von Probe A4, die einen
mehr als doppelt so großen Elastizitätsmodul aufweist, zwar ebenfalls zahlreiche,
jedoch sichtbar schmalere und weniger tiefe Gräben und Löcher (Abb. 4.11b). Die
Ergebnisse der Probe A5 weichen auf den ersten Blick deutlich von diesem Zusam-
menhang zwischen Oberflächenmorphologie und E-Modulwert ab. Allerdings wurde
diese Probe beim Ablösen vom Substrat sichtbar beschädigt, so dass u. a. leichte
Einrisse am Rand sowie ein (100 x 20) µm2 großes Loch zu sehen sind, wodurch der
Elastizitätsmodul der Probe reduziert wird.
Probe Phase Qualität E [GPa]
A2 fcc D 2,19 ± 0,06
A5 fcc B 3,73 ± 0,01
A3 fcc C 3,79 ± 0,02
M1 fct C 3,91 ± 0,01
M2 fct C 5,26 ± 0,01
A4 fcc B 8,29 ± 0,10
Tabelle 4.5: Elastizitätsmodul E verschiedener Fe7Pd3-Proben unterschiedlicher
Qualität in fcc-austenitischer oder fct-martensitischer Phase. Die Berechnung der
angegebenen Fehler basiert auf der Ungenauigkeit der Probengeometrie.
4.3 Nanoindentations-Messungen
Nanoindentations-Messungen erfolgen zur Vorbereitung der Messungen akustischer
Emissionen (AE), bei denen die akustischen Signale gemessen werden sollen, die bei
der Bewegung von Zwillingsgrenzen entstehen. Diese Bewegungen sollen durch Na-
noindentation in freistehenden Fe7Pd3-Dünnschichten induziert werden und lassen
sich an kaskadenartigen Verläufen der Kraft-Eindrink-Kurven erkennen (s. Kap. 2.8).
Solche Verläufe wurden in Vorarbeiten bereits in Fe7Pd3-Dünnschichten beobachtet
(s. Kap. 2.8) [44], jedoch bei Messungen mit einem anderen Nanoindenter.
Nachfolgend werden zum einen verschiedene Methoden zur Befestigung der frei-
stehenden Fe7Pd3-Dünnschichten auf dem AE-Sensor und deren Einfluss auf die
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Abbildung 4.10: Spannungs-Dehnungs-Kurven verschiedener freistehender
Fe7Pd3-Proben. Anhand der Steigungen im linear-elastischen Bereich werden die






10 µm 10 µm
Abbildung 4.11: Nachbearbeitete SEM-Bilder der austenitischen Fe7Pd3-Proben
A2 (a) und A4 (b) vor Beginn der entsprechenden Dehnungsexperimente (aus [25]).
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Ergebnisse der Nanoindentations-Messung untersucht (s. Kap. 4.3.1). Des Weiteren
werden verschiedene Verläufe der Kraft-Eindring-Kurven gezeigt und die Voraus-
setzungen für kaskadenartige Verläufe gesucht. Abschließend werden die Ergebnisse
von Nanoindentations-Messungen zur Bestimmung des Elastizitätsmoduls an frei-
stehenden austenitischen und fct-martensitischen Proben beschrieben.
4.3.1 Befestigung von Fe7Pd3-Proben auf dem AE-Sensor
Die Genauigkeit der Kraft-Eindring-Kurven wird von der Art der Befestigung der
Probe auf dem Messtisch, d. h. dem AE-Sensor, beeinflusst. Generell sollte die zu
untersuchende Probe so fest wie möglich auf dem Messtisch befestigt und Luftein-
schlüsse im Zwischenraum vermieden werden. Daher werden Proben in der Regel mit
einem Wachs oder Harz auf dem AE-Sensor befestigt, wofür dieser bis zur Fließtem-
peratur des verwendeten Haftmittels erhitzt wird. Der verwendete Sensor sollte laut
Hersteller nur bis maximal 100 ◦C erwärmt werden, weshalb das thermoplastische
Polymer Crystalbond 555 der Firma Electron Microscopy Sciences verwendet wird,
das ab 52 ◦C weich wird, bei 54 ◦C seinen Fließpunkt erreicht hat und wasserlöslich
ist. Mit diesem Polymer können substratgebundene Dünnschichten oder andere Pro-
ben problemlos auf dem AE-Sensor befestigt werden. Bei freistehenden Dünnschich-
ten sind jedoch kleine Lufteinschlüsse und ein sich Wellen der Probenoberflächen
kaum vermeidbar. Auch kann beim Festdrücken der Dünnschicht am Probenrand
und durch mögliche Löcher im Film Haftmittel auf die Filmoberfläche gelangen,
was aufgrund der weißen Farbe von Crystalbond 555 kaum zu erkennen ist.
Um den Einfluss des Haftmittels auf die Messergebnisse einschätzen zu können,
werden daher verschiedene Befestigungsmethoden getestet und anhand der Messda-
ten die lokalen E-Module einer freistehenden martensitischen Fe7Pd3-Dünnschicht
bestimmt. Hierfür wird, im Hinblick auf Messungen der akustischen Signale auf-
grund von Zwillingsgrenzbewegungen, der FH-Modus des Nanoindenters verwendet,
bei dem der E-Modul anhand der Steigung der Entlastungskurve ermittelt wird
(s. Kap. 3.5). Die in diesem Kapitel angegebenen E-Module entsprechen somit den
Elastizitätsmoduln bei maximaler Eindringtiefe. Die QCSM-Methode wurde nicht
verwendet, da bei dieser die Indenterspitze an Verweilpunkten in laterale Vibration
versetzt wird und somit nicht sichergestellt ist, dass im Falle akustischer Signale
diese durch das Eindringen des Nanoindenters allein verursacht werden.
Um die Abhängigkeit der gemessenen E-Modulwerte eines freistehenden martensiti-
schen Fe7Pd3-Films von dem verwendeten Haftmittel einschätzen zu können, werden
vier verschiedene Befestigungsmethoden untersucht. Um vergleichbare Messergeb-
nisse zu erhalten, wird hierzu eine Probe in vier Teilstücke geteilt. Die bestimm-
ten E-Modulwerte bei der Befestigung des ersten Probenteilstücks mit Crystalbond
555 sind in Abbildung 4.12 dargestellt. In Abbildung 4.13 sind die Ergebnisse der
drei anderen Befestigungsmethoden zu sehen. Hierbei wird jeweils ein Probenteil-
stück direkt auf den mit Wasser angefeuchteten Sensor gelegt auf dem es antrocknet
(schwarze Punkte), auf einer dünnen Schicht Honig befestigt (blaue Quadrate) und
frei, unterlegt mit einem Stück Plastikfolie, auf dem es nach dem Ablösen vom Sub-
strat antrocknete, auf der Sensoroberfläche platziert (rote Dreiecke). Die Ergebnisse
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Abbildung 4.12: Abhängigkeit der E-Module einer freistehenden Fe7Pd3-
Dünnschicht von der Eindringtiefe der Nanoindentermessung bei der Verwendung
von Crystalbond 555 als Haftmittel auf dem AE-Sensor. Die Bereiche der eingestell-
ten Maximalkräfte der einzelnen Messreihen sind in Klammern angegeben.
Abbildung 4.13: Abhängigkeit der E-Module einer freistehenden Fe7Pd3-
Dünnschicht von der Eindringtiefe der Nanoindentermessung unter Verwendung von
drei alternativen Befestigungsmethoden. Die Bereiche der eingestellten Maximal-
kräfte der einzelnen Messreihen sind in Klammern angegeben.
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der Indentermessungen mit diesen vier Befestigungsmethoden lassen sich in drei
Wertebereiche unterteilen. Die geringsten Werte werden bei dem frei platzierten
Film gemessen und liegen bei ≤ 2,5 GPa, für Crystalbond 555 schwanken die Werte
im einstelligen GPa-Bereich und für die Haftmittel Wasser und Honig streuen sie
über einen relativ großen Wertebereich von etwa 2,7-46,0 GPa.
Die Messergebnisse für den Elastizitätsmodul freistehender Fe7Pd3-Dünnschichten,
die mit Crystalbond 555 auf dem AE-Sensor befestigt und lokal mit Nanoinden-
tation untersucht werden, liegen im gleichen Größenbereich wie die Ergebnisse der
Dehnungsexperimente, bei denen freistehende Filme makroskopisch gedehnt werden.
Allerdings werden die Messergebnisse, die bei maximaler Eindringtiefe bestimmt
werden, von den elastischen Eigenschaften des Haftmittels, d. h. von Crystalbond
555, beeinflusst. Bei Nanoindentations-Messungen an einer Schicht dieses Polymers
wird ein E-Modul von etwa (0, 9 ± 0, 2) GPa bestimmt, unter der Annahme einer
Poissonzahl von ν = 0,3. Es ist daher davon auszugehen, dass die in Abbildung 4.12
dargestellten E-Module aufgrund des Einflusses von Crystalbond 555 so niedrige
Werte aufweisen.
Bei den Messungen an dem unbefestigten Film, der auf einer dünnen Luftschicht
aufliegt, werden sehr kleine E-Modulwerte bestimmt, da das Luftpolster unter Belas-
tung nachgibt, wodurch die Indentations-Messung stark beeinflusst wird. Die Filme
sollten daher unbedingt fest auf dem AE-Sensor befestigt werden. Bei den Haftungs-
mitteln Wasser und Honig stimmt der Bereich, über den die Werte streuen, relativ
gut überein. Die Eindringtiefe scheint keinen Einfluss zu haben, da diese relativ
gleichbleibend ist, so dass z. B. bei etwa 500 nm Eindringtiefe sowohl E-Module um
20 GPa aber auch um 40 GPa gemessen werden.
Aufgrund der beobachteten Beeinflussung der E-Modulwerte einer Dünnschicht bei
der Probenbefestigung mit Crystalbond 555, werden im Folgenden Proben, an de-
nen Nanoindentations-Messungen zur Bestimmung des Elastizitätsmoduls mit der
QCSM-Methode durchgeführt werden, mit dem Haftungsmittel Wasser auf dem AE-
Sensor befestigt. Für Messungen, bei denen zeitgleich akustische Emissionen detek-
tiert werden, wird jedoch das Haftungsmittel Crystalbond 555 verwendet, um die
zuverlässige Ausbreitung der akustischen Signale von der Dünnschicht zur Sensoro-
berfläche zu garantieren.
Die bei den verwendeten Maximalkräften von 1-5 mN erreichten Eindringtiefen lie-
gen bei den meisten Indentationen zwischen etwa 500 nm und 2,5 µm und nur
vereinzelt werden höhere Werte gemessen. Die Fe7Pd3-Dünnschichten sind jedoch
nur etwa 500 nm dick, so dass höhere Eindringtiefen auf eine Nanoindentation der
Unterlage hindeuten. Am Anfang der Indentationsvorgänge werden allerdings häu-
fig Oberflächenfindungsprobleme beobachtet, die sich darin zeigen, dass die ersten
Kraftwerte erst bei Eindringtiefen von mehreren nm bis µm gemessen werden oder
der Kraftanstieg mit auffallend kleiner Steigung erfolgt. Die Schwierigkeiten bei der
Kontaktfindung können dadurch entstehen, dass diese mit einer Empfindlichkeit von
20-100 µN gesteuert wird, so dass bei den Messungen mit kleinen maximalen Kräf-
ten Ungenauigkeiten bei der Oberflächenfindung einen relativ großen Einfluss auf
die Eindringtiefen haben können. Kleine Steigungen der Kraft-Eindring-Kurven kön-
nen z. B. durch Lufteinschlüsse unter dem befestigten Film erklärt werden, weshalb
62
4.3. NANOINDENTATIONS-MESSUNGEN
Abbildung 4.14: Kraft-Eindring-Kurven von Nanoindentations-Messungen an
Quarzglas bei verschiedenen maximalen Kräften.
bei gleichen maximalen Kräften durch das Verdrängen der Lufteinschlüsse deutlich
größere Eindringtiefen erreicht werden.
Aufgrund der stark streuenden Eindringtiefen der Nanoindentationen wird zudem
das Messverhalten des Geräts bei verschiedenen maximalen Kräften untersucht. Für
diese Messungen wird eine Referenzprobe aus Quarzglas verwendet, die einen E-
Modul von etwa 72 GPa und eine Poissonzahl von ν = 0,17 aufweist [2]. Die Ver-
läufe der Kraft-Eindring-Kurven bei maximalen Kräften zwischen 1 mN und 20
mN sind in Abbildung 4.14 dargestellt und die Steigungen der Kurven stimmen in
etwa überein. Die Elastizitätsmoduln, die mit der QCSM-Methoden während des
Eindringvorgangs tiefenabhängig bestimmt werden, stimmen innerhalb ihrer Feh-
lerbereiche mit dem Literaturwert überein. Bei kleinen maximalen Kräften von 5
mN liegt der mittlere E-Modul aus 30 Einzelmessungen bei 70 ± 5 GPa und bei 1
mN bei 66 ± 7 GPa. Diese Messungen an Quarzglas zeigen, dass der Nanoindenter
im betrachteten Kräftebereich zuverlässige Messergebnisse liefert, diese jedoch bei
kleinen Kräften über einen größeren Wertebereich streuen.
4.3.2 Elastizitätsmodulbestimmung
Der E-Modul freistehender, 500 nm dicker Fe7Pd3-Dünnschichten in austenitischer
und fct-martensitischer Phase wird mit Nanoindentations-Messungen mit der QCSM-
Methode tiefenabhängig gemessen. Diese Messungen erfolgen, um zum einen die
lokalen elastischen Eigenschaften der Proben mit den bei Dehnungsmessungen er-
haltenen, globalen Eigenschaften vergleichen zu können. Zum anderen soll unter-
sucht werden, ob sich die Unabhängigkeit der Elastizitätsmoduln der freistehenden
Dünnschichten von der Phase, die bei Dehnungsexperimenten beobachtet wird, bei
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Tabelle 4.6: E-Modulwerte E im Plateaubereich von E-Modul-Eindringtiefe-
Kurven bei relativ kleinen Eindringtiefen für eine austenitische Fe7Pd3-Probe bei
verschiedenen maximalen Kräften Fmax.
Nanoindentations-Messungen bestätigt. Ein weiterer Grund für diese Messungen ist,
dass sie einen Vergleich mit den Ergebnissen früheren Messungen [95] ermöglichen,
d. h. zur Einschätzung der Genauigkeit der Messungen dienen.
Die Messungen erfolgen bei maximalen Kräften von 0,5-2,0 mN und setzen sich aus
den folgenden Teilsegmenten zusammen: der Oberflächenfindung, einem Eindring-
vorgang mit 48 Messpunkten von insgesamt 150 s Dauer, einer Kriechphase von 20
s, einer Haltephase bei konstanter Kraft von 9 s und 60 s Entlastung. Die Verweil-
zeit an jedem Messpunkt beträgt 3 s und die angelegte Spitzenvibration hat eine
Frequenz von etwa 8 Hz. Es finden insgesamt 200 Eindringvorgänge statt, jeweils 30
Vorgänge bei Kräften von 0,8 mN und 2,0 mN, 40 Vorgänge bei 0,5 mN und jeweils
50 Vorgänge bei Kräften von 1,0 mN und 1,5 mN. Die Indenterspitze fährt dafür
10 Reihen mit jeweils 20 Messpunkten ab, die jeweils einem Abstand von 100 µm
voneinander haben.
Bei relativ kleinen Eindringtiefen von etwa 50-100 nm nach Oberflächenfindung
weisen die tiefenabhängigen E-Modulwerte der einzelnen Nanoindentationen mini-
male Werte auf. In diesem Bereich sind die Einflüsse der Spitzengeometrie und der
Probenunterlage auf die Messergebnisse minimal, so dass diese Minima die lokalen
E-Modulwerte der Fe7Pd3-Proben repräsentieren. Die gemittelten Werte aus diesem
Bereich für die fünf maximalen Kräfte sind in Tabelle 4.6 zusammengestellt. Die Er-
gebnisse liegen zwischen 3,5 GPa und 9,0 GPa für den austenitischen und zwischen
3,8 GPa und 10,2 GPa für den fct-martensitischen Dünnfilm. Diese gemittelten Wer-
te weisen relativ große Fehlerbereiche auf, da die Verläufe der Kraft-Eindringkurven,
die mit dem verwendeten Nanoindenter gemessen werden, im Bereich kleiner ma-
ximaler Kräfte stark streuen. Diese Streuung wird ebenfalls bei Messungen an der
Referenzprobe aus Quarzglas deutlich und ist eine Auswirkung der Schwierigkeiten
des Messgeräts bei der Oberflächenfindung der Probe.
In Abbildung 4.15 sind exemplarisch Verläufe der Kraft-Eindring-Kurven und der
tiefenabhängigen E-Module einzelner Nanoindentationen dargestellt. Die erreichten
maximalen Eindringtiefen schwanken stark und liegen in den dargestellten Kurven
bei etwa 230-600 nm, wobei aufgrund der Schwierigkeiten bei der Oberflächenfindung
die ersten Daten in etwa 25-75 nm gemessen werden. Die dargestellten tiefenabhän-
gigen E-Module weisen in Eindringtiefen ab 20-100 nm einen Bereich konstanter
Werte auf, der für ca. 50-150 nm andauert. Die dort berechneten E-Modulwerte lie-
gen für die meisten Messungen zwischen etwa 2 GPa und 10 GPa, jedoch werden
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auch vereinzelt höhere Werte von bis zu 40 GPa (Abb. 4.15d) beobachtet.
4.3.3 Verschiedene Verläufe der Kraft-Eindring-Kurven
Bei Nanoindentations-Messungen werden verschiedene Verläufe der Kraft-Eindring-
Kurven beobachtet (Abb. 4.16). Die meisten Kurven weisen einen für eine Nanoin-
dentation typischen Verlauf auf, wie z. B. die in der Abbildung in violett und schwarz
dargestellten Kurve. Mit dem Ziel, während des Eindringvorgangs der Indenter-
spitze die abrupte Bewegung oder Entstehung von Zwillingsgrenzen zu induzieren,
die „Pop-in“-Ereignisse in Kraft-Eindring-Kurven bewirken, werden zahlreiche FH-
Messungen von Eindringdauern zwischen 3 s und 5 min und bei maximalen Kräften
von 0,5-5,0 mN an freistehenden und substratgebundenen Proben durchgeführt. Für
diese Messungen werden insgesamt neun verschiedene Proben verwendet, vier frei-
stehende fct-martensitische Dünnschichten, zwei freistehende austenitische Dünn-
schichten, eine substratgebundene Probe in Austenit, eine substratgebundene Pro-
be in fct-Martensit sowie eine nur 160 nm dünne austenitische, substratgebundene
Schicht.
Kaskadenartige Kurvenverläufe mit „Pop-in“-Ereignissen, wie die in rot dargestell-
te Kurve in den Abbildungen 4.16 und 4.17, werden jedoch unabhängig von den
verwendeten Nanoindentereinstellungen nur sehr selten beobachtet. Von insgesamt
fast 1000 FH- und 400 QCSM-Messungen an den vier freistehenden martensitischen
Proben weisen weniger als 10 Kraft-Eindring-Kurven kaskadenartige Verläufe auf,
wobei die Kaskaden in den meisten Fällen deutlich weniger ausgeprägt sind als in der
in rot dargestellten Kurve. Ansonsten erstrecken sich die Verläufe der Kurven mit
kaskadenartigem Verlauf über Eindringtiefen, die die Schichtdicke deutlich über-
schreiten. Diese Messungen deuten daher stark auf Luftpolster unter der Schicht
oder ein Reißen der Probe hin und nicht auf plötzliche Zwillingsgrenzbewegungen
im Material. Bei den Messungen an den substratgebundenen Proben wird zuverläs-
sig ein Plateaubereich beobachtet, der mit dem Eindringen der Indenterspitze in das
MgO-Substrat erklärt werden kann. Weitere Kurvenverläufe sind in Abbildung 4.16
in türkis und blau dargestellt. Bei diesen Nanoindentationen erfolgt der Kraftan-
stieg durch Kontakt mit und anschließender Indentation in die Dünnschicht erst in
größeren Eindringtiefen (blau) oder weist eine relativ kleine Steigung auf (türkis).
Trotz zahlreicher Messungen an verschiedenen Proben konnten bisher keine Mess-
einstellung für Nanoindentations-Messungen identifiziert werden, mit der relativ zu-
verlässig in freistehenden Dünnschichten „Pop-in“-Ereignisse induziert werden. Es
ist bekannt, dass diese Ereignisse spontan in den Proben stattfinden und daher
nicht reproduzierbar hervorgerufen werden können. Dennoch lassen die bisherigen
Messergebnisse nicht darauf schließen, dass „Pop-in“-Ereignisse mit der verwendeten
Methode und den gewählten Messeinstellungen in den untersuchten freistehenden












Abbildung 4.16: Verschiedene Verläufe von Kraft-Eindring-Kurven von
Nanoindentations-Messungen an einer freistehenden fct-martensitischen Dünn-
schicht.
Abbildung 4.17: Kraft-Eindring-Kurve einer Nanoindentations-Messung an einer
freistehenden fct-martensitischen Dünnschicht mit „Pop-in“-Ereignissen. Aufgrund
von Oberflächenfindungsschwierigkeiten des Nanoindenters in den ersten 100-200




Bei ersten Messungen von akustischen Emissionen an substratgebundenen und frei-
stehenden Fe7Pd3-Dünn-schichten werden keine Signale außerhalb des Spannungs-
bereichs des Untergrundrauschens des AE-Sensors gemessen. Daher wird zunächst
untersucht, ob es generell möglich ist, mit dem verwendeten AE-Aufbau die während
Nanoindentation angeregten Bewegungen von Zwillingsversetzungen zu detektieren.
Hierfür werden Messungen an dem weichen Schwermetall Indium durchgeführt, von
dem bekannt ist, dass sich in diesem unter Belastung Zwillingsversetzungen bilden.
Das mit dieser Zwillingsbildung einhergehende akustische Signal konnte bereits mit
AE-Messungen im Ultraschallbereich gemessen und untersucht werden [40]. Test-
messungen an einer Indium-Volumenprobe (s. Kap. 4.4.1) erfolgen daher mit dem
Ziel nachzuweisen, dass mit Nanoindentation kaskadenartige „Pop-in“-Ereignisse er-
zeugt werden können, die mit der Emission eines akustischen Signals einhergehen
und der Bildung von Zwillingsversetzungen zugeordnet werden können. Um Volu-
meneffekte einschätzen zu können, wird zudem eine Fe7Pd3-Volumenprobe (s. Kap.
4.4.2) untersucht.
4.4.1 Messungen an einer Indium-Volumenprobe
Erste Nanoindentations-Messungen an einer Indium-Volumenprobe werden durch-
geführt, um zu untersuchen, ob und bei welchen Kräften kaskadenartige Verläufe der
Kraft-Eindring-Kurven beobachtet werden können, die auf die Nukleation von Zwil-
lingsversetzungen im Material zurückgeführt werden können. Die hierfür verwendete
Probe hat in etwa die Maße (5 x 3 x 1) mm3. An dieser werden FH-Messungen mit
Maximalkräften von 1-800 mN sowie SHM-Messungen mit kraftabhängig gesteuerter
Open-Loop-Datenaufnahme im Bereich von 1-100 mN durchgeführt (s. Kap. 3.5).
Bei den Messungen im FH-Modus werden bei Kräften ab 300 mN, aber auch bei mi-
nimal gewählter Kraft von 1 mN kaskadenartige Verläufe der Kraft-Eindring-Kurven
beobachtet. Die an der Steigung der Entlastungskurven der Indentations-Messungen
bestimmbaren E-Module sind in Abbildung 4.18 abhängig von der gewählten Maxi-
malkraft und in Abbildung 4.19 abhängig von der Eindringtiefe der Indenterspitze
dargestellt. Für die Berechnung dieser Werte wird eine Poissonzahl von ν = 0,45
für Indium angenommen [32]. Die berechneten Elastizitätsmodule streuen aufgrund
der stark unterschiedlichen maximalen Kräfte, die unterschiedliche maximale Ein-
dringtiefen bewirken, über einen relativ großen Wertebereich von etwa 7-51 GPa.
Es lassen sich jedoch deutlich zwei Größenbereiche der Werte unterscheiden, die mit
dem Auftreten von Kaskaden in den Kraft-Eindring-Kurven korreliert werden kön-
nen. Die E-Module der Messungen ohne Kaskaden liegen unterhalb von 21 GPa,
in etwa im Bereich des Literaturwerts von 10,6 GPa [32], wohingegen im Falle von
kaskadenartigen Kurvenverläufen höhere Werte von über 28 GPa gemessen werden.
Eine Abhängigkeit der E-Module von der Eindringtiefe des Nanoindenters, d. h. der
Tiefe, in der die einzelnen Werte bestimmt werden, kann eindeutig ausgeschlossen
werden, da die E-Module bei vergleichbarer Eindringtiefe nicht alle im gleichen Wer-
tebereich liegen (Abb. 4.19). Der kaskadenartige Verlauf der Kraft-Eindring-Kurven
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Abbildung 4.18: Abhängigkeit der E-Module gemessen an einer Indium-
Volumenprobe von der Maximalkraft Fmax der Nanoindentermessung.
Abbildung 4.19: Abhängigkeit der E-Module gemessen an einer Indium-
Volumenprobe von der Eindringtiefe h der Nanoindentermessung.
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Abbildung 4.20: Zeitlicher Verlauf einer ausgewählten Eindringkurve mit „Pop-
in“-Ereignis sowie des detektierten akustischen Signals bei Nanoindentation in einer
Indium-Volumenprobe.
kann daher mit einer Verhärtung des Materials in Verbindung gebracht werden.
Nanoindentations-Messungen mit gleichzeitigen AE-Messungen werden daher im
FH-Modus mit einer Maximalkraft von 800 mN durchgeführt (Belastung: 3 s, Krie-
chen: 1 s, Entlastung: 4 s). Bei jeder der insgesamt fünf Indentationen wird ein
eindeutiges AE-Signal detektiert, dessen Spannungsamplitude mit der Ausgeprägt-
heit der Kaskadenstufe in der Kraft-Eindring-Kurve korreliert. In Abbildung 4.20
sind der zeitliche Verlauf einer exemplarischen Eindringkurve in Indium sowie das
detektierte akustische Signal dargestellt, das während der Nukleation einer Zwil-
lingsversetzung emittiert wird. Die Messung akustischer Signale, die auf die durch
Nanoindentation induzierte Entstehung von Zwillingsversetzungen zurückzuführen
sind, ist daher mit dem verwendeten Aufbau nachweislich möglich.
4.4.2 Messungen an einer Fe7Pd3-Volumenprobe
Nanoindentationen in Kombination mit AE-Messungen werden an einer Volumen-
probe von ca. 50-60 µm Dicke in fct-martensitischer Phase mit der Zusammenset-
zung Fe71Pd29 durchgeführt. Diese polykristalline Probe wurde mit Splatquenching
im Rahmen einer Vorgängerarbeit hergestellt und charakterisiert [78]. Die Inden-
tation des martensitischen Splats erfolgt bei maximalen Kräften von 1-100 mN im
FH-Modus (Belastung: 10 s, Kriechen: 1 s, Entlastung: 4 s), wobei insgesamt 50
Kraft-Eindring-Kurven aufgenommen werden. Ab einer maximalen Kraft von 10 mN






Abbildung 4.21: Zeitabhängige Kraft- und AE-Signale bei Nanoindentation in
einen Fe71Pd29-Splat.
stärkere AE-Signale detektiert (Abb. 4.21). In den entsprechenden Kraft-Eindring-
Kurven sind bei den angewendeten Kräften nur sehr schwache Kaskaden erkennbar,
was auf den polykristallinen Charakter der Proben und die relativ geringe Belastun-
gen von maximal 100 mN zurückzuführen ist. Die Messung akustischer Signale, die
auf die durch Nanoindentation induzierte Bewegungen von Zwillingsversetzungen in
fct-martensitischen, polykristallinen Fe71Pd29-Volumenproben zurückzuführen sind,





In diesem Teil der Arbeit werden die in Kapitel 4 beschriebenen experimentellen
Ergebnisse interpretiert und unter Berücksichtigung etablierter und aktueller Lite-
ratur zueinander in Bezug gesetzt. Zunächst werden die Beobachtungen bezüglich
der Herstellung von Fe7Pd3-Dünnschichten diskutiert und die Ursachen für die Tem-
peraturunterschiede auf dem Probenhalter analysiert. Anschließend wird auf die me-
chanische Charakterisierung von freistehenden Fe7Pd3-Dünnschichten eingegangen,
dem inhaltlichen Schwerpunkt dieser Arbeit. Beginnend mit den Ergebnissen der
Dehnungsexperimente werden in diesem Zusammenhang der spannungsinduzierte
Phasenübergang und die Bewegung von Zwillingsgrenzen unter weiterer Dehnung
behandelt. Im Rahmen dieser Experimente wird außerdem der E-Modul der Pro-
ben als Maß für die elastischen Materialeigenschaften bestimmt. Dieser mechanische
Kennwert wird zusätzlich anhand von Nanoindentations-Messungen lokal ermittelt
und die Ergebnisse beider Messmethoden im Kontext früherer Forschungsergebnisse
diskutiert.
Mit dem Ziel, die Bewegung von Zwillingsgrenzen in fct-martensitischen Proben
zu untersuchen, wird ein Aufbau zur Messung akustischer Emissionen während
Nanoindentations-Messungen aufgebaut und dessen Funktionsweise getestet. Die
Ergebnisse, der in diesem Zusammenhang erfolgten Messungen, werden analysiert
sowie Gründe für Messschwierigkeiten angegeben und diskutiert. Ein besonderer
Augenmerk liegt dabei auf den charakteristischen Verläufen der Nanoindentations-
kurven, die Rückschlüsse auf das Bewegungsverhalten von Zwillingsgrenzen ermög-
lichen.
Abschließend erfolgt die Auswertung und Interpretation der Molekulardynamik-
Simulationen der mit Stoßwellen induzierten martensitischen Phasentransformation.
Bei dieser Probenbehandlung wird ebenfalls ein spannungsinduzierter Phasenüber-
gang in den Dünnschichten beobachtet, analog zu den beschriebenen Dehnungsex-
perimenten. Diese Phasenumwandlung ist jedoch nicht reversibel, d. h. durch die
Behandlung von Fe7Pd3-Dünnschichten mit Stoßwellen ist eine permanente Phasen-





Das Anliegen, das etablierte Herstellungsverfahren der Fe7Pd3-Dünnschichten [44]
erneut zu untersuchen war herauszufinden, wie möglichst geschlossene Dünnschich-
ten hergestellt werden können. Bei den hergestellten Proben wurden immer wieder
stark voneinander abweichende Oberflächenstrukturen beobachtet und die meisten
Dünnschichten hatten keine geschlossene Oberfläche. Die Gründe für diese unter-
schiedlichen Probenmorphologien waren bisher nicht ersichtlich, so dass die Proben-
qualität bei der Herstellung nicht kontrollierbar war.
Die Ergebnisse der ersten Depositionsdurchläufe, die zur Untersuchung des Herstel-
lungsverfahrens im Rahmen dieser Arbeit erfolgen, zeigen, dass in Hinblick auf die
Oberflächenqualität der Proben die Anzahl und der Zeitpunkt von Depositionspau-
sen eine maßgebliche Rolle spielen. Während der Depositionspausen kann diffusive
Materialbewegung ohne zeitgleiche Deposition von zusätzlichem Material stattfin-
den. Dies begünstigt das Schließen von Gräben und Löchern und trägt zu geschlosse-
nen Probenoberflächen bei. Dieser positive Effekt der diffusiven Materialbewegung in
den wachsenden Dünnschichten wird jedoch nur beobachtet, wenn die Temperatur-
verhältnisse in der anwachsenden Schicht homogen sind. In diesem Zusammenhang
ist die Positionierung der Substrate auf dem Probenhalter ausschlaggebend, die in
Kapitel 5.1.1 ausführlich diskutiert wird.
Anhand verschiedener Depositionsdurchläufe wird ersichtlich, unter welchen Bedin-
gungen Proben der verschiedenen Qualitätskategorien hergestellt werden. In Abbil-
dung 5.1 sind diese Herstellungsmerkmale zusammengestellt, wobei zwischen fast
perfekt geschlossenen Probenoberflächen der Qualitätskategorien A1/A2, mittelmä-
ßigen Probenoberflächen der Kategorie B und Probenoberflächen mit stark ausge-
prägten Gräben und Löchern der Kategorien C/D unterschieden wird. Auf Abbil-
dung 5.2 sind zudem das bisher verwendete Herstellungsverfahren (a) und das aktuel-
le (b), durch die ausführliche Untersuchung optimierte Verfahren gegenübergestellt.
Das bisherige Verfahren führt in der Regel zu Proben der Qualitätskategorien C/D,
wohingegen mit dem aktuellen, im Rahmen dieser Arbeit ausgearbeiteten Verfahren
Proben der Kategorien A1/A2 zuverlässig hergestellt werden können.
Beim Vergleich dieser beiden unterschiedlichen Herstellungsanleitungen wird der
Grund für die von Depositionsdurchlauf zu Depositionsdurchlauf schwankenden Pro-
benqualitäten ersichtlich. Diese Schwankungen entstehen durch bisher beliebig ge-
wählte Depositionspausen, deren Zeitpunkt anhand einer relativ großen Toleranz des
Leistungsgrenzwerts des Schwingquarz-Feedbacksystems von ± 7 % gewählt werden.
Durch die Wahl dieses Kriteriums für Depositionspausen, das zu maximal zwei Depo-
sitionspausen führt, lässt sich zudem erklären, warum die Probenqualität bisher bei
den meisten hergestellten Proben relativ schlecht war und nur den Qualitätskatego-
rien C und D entsprach.
Bei den in dieser Arbeit durchgeführten Untersuchungen zur Verbesserung der Pro-
benqualität wird deutlich, dass der Temperaturbereich für optimale Herstellungsbe-
dingungen relativ klein ist und bereits minimale Veränderungen eine Entmischung






• 900 °C Probenhalterheizertemperatur 
• Probenhalterpositionen 1 und 3 
(Seitenpositionen) 
• 2 Stunden Ausheizen der Substrate vor 
Depositionsbeginn 
• ± 3 % Toleranz des Leistungsgrenzwerts 
des Schwingquarz-Feedbacksystems als 
Indikator für Depositionspause 
(ODER alle 50 nm eine Depositionspause) 
• erneutes manuelles Aufschmelzen/
Sublimieren der Rohmaterialien während 
den Depositionspausen 
• eine zusätzliche Depositionspause 30 nm 
vor dem Erreichen der gewünschten 
Schichtdicke  
• 30-45 min Nachheizdauer 
• Depositionstemperatur ≈ 700 °C                         
(➞ Substrate an den Seitenpositionen) 
• 3-4 Depositionspausen (oder mehr) 
• letzte Depositionspause kurz vor dem Erreichen 
der gewünschten Schichtdicke 
• Nachheizen 
• bei T > 700 °C: Proben haben bei gleicher 
Qualität deutlich größere Höhenbereiche 
• Depositionstemperatur ≈ 700 °C                        
(➞ Substrate an den Seitenpositionen) 
• 1-2 Depositionspausen 
• letzte Depositionspause lange vor dem Erreichen 
der gewünschten Schichtdicke 
• Depositionstemperatur ≈ 700 °C                         
(➞ Substrate an den Seitenpositionen) 
• 0-1 Depositionspause 
• letzte Depositionspause lange vor dem Erreichen 
der gewünschten Schichtdicke 
ALTERNATIV 
• Substrat über dem Probenhalterloch  
• 850-900 °C Probenhalterheizertemperatur 
• Probenhalterpositionen: 1, 2 und 3 
• 2 Stunden Ausheizen der Substrate vor 
Depositionsbeginn 
• ± 7 % Toleranz des Leistungsgrenzwerts 
des Schwingquarz-Feedbacksystems als 
Indikator für Depositionspause 
• ODER keine Depositionspausen 
• erneutes manuelles Aufschmelzen/










Abbildung 5.1: Übersicht über den Zusammenhang zwischen der Probenqualität
und den Herstellungsmerkmalen von Fe7Pd3-Dünnschichten.
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• 900 °C Probenhalterheizertemperatur 
• Probenhalterpositionen 1 und 3 (Seitenpositionen) 
• 2 Stunden Ausheizen der Substrate vor Depositionsbeginn 
• ± 3 % Toleranz des Leistungsgrenzwerts des Schwingquarz-
Feedbacksystems als Indikator für Depositionspause 
(ALTERNATIV alle 50 nm eine Depositionspause) 
• erneutes manuelles Aufschmelzen/Sublimieren der Rohmaterialien 
während den Depositionspausen 
• eine zusätzliche Depositionspause 30 nm vor dem Erreichen der 
gewünschten Schichtdicke  
• 30-45 min Nachheizdauer 
• 850-900 °C Probenhalterheizertemperatur 
• Probenhalterpositionen: 1, 2 und 3 
• 2 Stunden Ausheizen der Substrate vor Depositionsbeginn 
• ± 7 % Toleranz des Leistungsgrenzwerts des Schwingquarz-
Feedbacksystems als Indikator für Depositionspause 
• ODER keine Depositionspausen 
• erneutes manuelles Aufschmelzen/Sublimieren der Rohmaterialien 








Abbildung 5.2: Gegenüberstellung des bisherigen (a) und des optimierten Herstel-
lungsverfahrens (b) für Fe7Pd3-Dünnschichten.
1 µm10 µm
Inselartige Morphologie 
• Depositionstemperatur > 690 °C 
• bei T > 700 °C: Proben haben bei gleicher Qualität 
deutlich größere Höhenbereiche  
Gemeißelte oder wolkenähnliche Morphologie 
• Depositionstemperatur ≤ 690 °C 
• Depositionstemperatur ≈ 700 °C und beschleunigtes 
Abkühlen der Proben durch zusätzliche Auffüllen des 
Kryo-Schildes der UHV-Anlage mit flüssigem N2  
10 µm 1 µm
a b
Abbildung 5.3: Übersicht über den Zusammenhang zwischen der Probenmorpho-
logie und den Herstellungsmerkmalen von Fe7Pd3-Dünnschichten.
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derte Oberflächenmorphologie aus, die als gemeißelt oder wolkenähnlich bezeichnet
wird. In Abbildung 5.3 sind die Herstellungsbedingungen für Proben mit inselartiger
Morphologie (a) und für entmischte Proben mit gemeißelter oder wolkenähnlicher
Struktur (b) zusammengefasst.
Bei früheren Untersuchungen an Fe7Pd3-Dünnschichten wurde ein Zusammenhang
zwischen dem Zusammenwachsen der Materialinseln und Verspannungen in der
Schicht aufgrund der Gitterfehlpassung zwischen Substrat und Probe festgestellt
[44]. Demnach erfolgte das Schließen der Proben erst, wenn die Spannungen durch
das Entstehen von ausreichend vielen Versetzungen abgebaut waren. Allerdings wur-
den in Proben mit Ausscheidungen relativ hohe Spannungen gemessen. Begründet
wurden diese Verspannungen mit dem Auftreten von Partialversetzungen, die an den
Grenzflächen zwischen Ausscheidungen und Matrix festgehalten wurden, so dass die
Bewegung von Mikrozwillingen mit Dicken von wenigen nm behindert wurde. Auf
den Proben mit Eisenausscheidungen in dieser Arbeit finden sich auf der Oberflä-
che jedoch keine Anzeichen, die auf das Inselwachstum der Schichten hindeuten,
d. h. sie erscheinen im Vergleich zu Proben ohne Ausscheidungen geschlossenere
Oberflächen zu haben. Ein möglicher Grund hierfür ist, dass bei diesen Proben Ei-
senausscheidungen auf der Probenoberfläche angelagert sind, die zu vergleichbaren
Höhenspektren führen, wie sie bei Proben mit deutlicher inselartiger Struktur zu
finden sind. Je nachdem, wie groß der Anteil an Ausscheidungen in einer Probe ist,
desto zahlreicher sind diese oberflächlichen Anlagerungen und die Oberflächenmor-
phologie wechselt von einer gemeißelten zu einer wolkenähnlichen Struktur. Diese
Anlagerungen begünstigen den Spannungsabbau in der Dünnschicht, so dass das
Koaleszieren der Materialinseln energetisch günstig wird. Es kann davon ausgegan-
gen werden, dass die α-Eisen-Anteile der Proben auch als eingeschlossene Bereiche
im Inneren der Proben aufzufinden sind, was bei früheren Untersuchungen an ent-
mischten Dünnschichten beobachtet wurde [79]. Bei diesen Messungen zeigte sich
zudem, dass Ausscheidungen häufig als 5-10 nm dicke, flächig ausgedehnte Schicht
an der Grenzfläche von Dünnfilm und Substrat zu finden sind.
Die ideale Depositionstemperatur für Proben ohne Entmischungen liegt bei ≈ 700
◦C. Diese Temperatur wird bei einer eingestellten Probenhalterheizertemperatur von
900 ◦C an den Seitenpositionen auf dem Probenhalter erreicht. Entmischungen wer-
den zum einen unterhalb der Mischbarkeitsgrenze beobachtet, die bei ca. 690 ◦C
liegt [44], und zum anderen bei minimal beschleunigter Abkühlung der Proben. Die-
se Beschleunigung der Abkühlung wird durch zusätzliches Auffüllen des Kryoschildes
der UHV-Anlage mit flüssigem Stickstoff am Ende der Nachheizphase erreicht. Es
handelt sich daher um eine relativ kleine Temperaturreduktion am Ende der Proben-
herstellung. Es ist bekannt, dass ein schnelles Abschrecken von Fe7Pd3-Proben mit
Abkühlraten von über 100 K/s zu einer Homogenisierung der Dünnschichten führt,
so dass Materialausscheidungen im Volumen gelöst werden [44]. Bei dem in dieser
Arbeit durchgeführten zusätzlichen Kühlen wird die Probentemperatur, die bei der
gewählten Depositionstemperatur nur knapp oberhalb der Entmischungstemperatur
liegt, so reduziert, dass die Proben entmischen und sich sichtbare Ausscheidungen
auf der Probenoberfläche bilden. Die verwendete Abkühlmethode beschleunigt so-
mit das Erkalten der Proben nicht ausreichend stark, um homogenisierend auf die
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Proben zu wirken, sondern bewirkt nur ein nicht gewünschtes Entmischen der Dünn-
schichten.
Die Phase, die eine Proben bei Raumtemperatur einnimmt, wird über die Einstel-
lung der Raten der Elektronenstrahlverdampfer relativ fein eingestellt und über die
Zusammensetzung der Probe gesteuert. Durch veränderte Depositionsabläufe und
Temperaturänderungen kann keine Beeinflussung der Zusammensetzung und somit
der Phase der hergestellten Proben beobachtet werden.
Auffallend ist, dass auch Proben der Kategorien A1/A2 nicht glatt sind, sondern eine
hügelige Struktur aufweisen. Die Höhen und Tiefen auf der Probenoberfläche kön-
nen möglicherweise durch eine Asaro-Tiller-Grinfeld-Instabilität (ATG-Instabilität)
verursacht werden [15, 55]. Bei dieser handelt es sich um eine elastische Instabili-
tät, die dadurch zustande kommt, dass sich durch den Misfit zwischen Probe und
Substrat, die elastische Energie einer anwachsenden Dünnschicht erhöht. Ab einer
kritischen Filmdicke kommt es zu einem Abbau der angestauten Energie, indem sich
Oberflächenmodulationen ausbilden. Eine ursprünglich glatte Oberfläche ist bis zu








Mit dieser Formel ergibt sich λ∗ < 42 nm für eine Poissonzahl von ν ≈ 0, 33 und
einen Elastizitätsmodul von E ≈ 120 GPa für Fe7Pd3 [111, 95], eine Gitterfehl-
passung zwischen fct-Martensit und dem MgO-Substrat von δa/a = 9 % bzw. 12
% und eine Oberflächensteifigkeit σ von bis zu 13 GPa nm, wie sie bei in-situ
Oberflächenkrümmungsexperimenten bestimmt wurde [80]. Dies bedeutet, dass eine
ursprünglich glatte Oberfläche für Modulationen, mit Wellenlängen größer als die
berechnete Grenzwellenlänge, instabil ist. Im Falle einer ATG-Instabilität würden
daher Oberflächenmodulationen in der Größenordnung von wenigen nm erwartet
werden und diese wären stabil. Hingegen sind die auf den hergestellten Fe7Pd3-
Proben beobachteten Oberflächenmodulationen deutlich größer, mit Wellenlängen
von ca. 2 µm und sind stabil. Aus dieser Abschätzung heraus lässt sich schließen,
dass die Oberflächenstruktur der Proben nicht auf eine ATG-Instabilität zurück-
geführt werden kann. Die hügeligen Oberflächenstrukturen der Proben sind somit
eine Konsequenz des Wachstumsmodus der Dünnschichten, der durch die Gitterfehl-
passung zwischen Film und Substrat bedingten Spannungen und der relativ hohen
kritischen Dicke von 100 nm [44], bezogen auf eine gesamte Schichtdicke von 500
nm.
5.1.1 Temperaturunterschiede auf dem Probenhalter
Die auffälligen Oberflächenqualitätsunterschiede zwischen den einzelnen Dünnschich-
ten lassen relativ große Temperaturunterschiede zwischen Substraten bzw. dem dar-
auf deponierten Material an verschiedenen Probenhalterpositionen vermuten. Basie-
rend auf Temperaturmessungen [44] konnte abgeschätzt werden, dass bei einer auf
900 ◦C eingestellten Probenhalterheizertemperatur auf den Substraten über dem
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Probenhalterloch etwa 845 ◦C und an den Seitenpositionen ca. 695 ◦C herrschen.
An den Seitenpositionen befinden sich die Substrate in Kontakt mit dem Molybdän-
Probenhalter und werden durch Wärmeleitung erwärmt. Der Probenhalter selbst
wird auf der anderen, den Substraten abgewandten Seite per Wärmestrahlung vom
Probenheizer erhitzt. An der Substratoberfläche kann daher mit relativer Sicher-
heit von einer homogenen Temperaturverteilung im Bereich der gemessenen 695 ◦C
ausgegangen werden. Diese Temperatur liegt etwas über der minimalen Substrat-
temperatur von 690 ◦C, die nötig ist, um teilweises Entmischen der Schichten zu
vermeiden [80].
Die Ergebnisse früherer Untersuchungen der Spannungsentwicklung während des
Filmwachstums zeigten, dass sich in den ersten Wachstumsstadien relativ große
Spannungen aufgrund der Gitterfehlpassung zwischen Schicht und Substrat auf-
bauen [80]. Diese Gitterfehlpassung zwischen Schicht und Substrat beträgt für fct-
Martensit 9 % bzw. 12 % für die a- bzw. c-Achse von Fe7Pd3. Die so aufgebau-
ten Spannungen werden durch verschiedene Mechanismen abgebaut, beispielsweise
durch Entmischung bei niedrigeren Temperaturen oder durch den Einbau von Stu-
fenversetzungen während des Filmwachstums. Die kritische Dicke, d. h. die Film-
dicke, bei der einzelne Materialinseln zusammengewachsen sind und sich eine ge-
schlossene Oberfläche ausbildet, steigt mit ansteigender Substrattemperatur an und
beträgt 50 nm bei 630 ◦C und 100 nm bei 690 ◦C. Während des Schichtwachstums,
der am Depositionsende 500 nm dicken Dünnschichten, beginnen sich die Gräben
zwischen den Wachstumsinseln durch diffusive Prozesse zu schließen.
Das Substrat aus MgO, das sich unmittelbar über dem Probenhalterloch befindet,
wird direkt durch die Wärmestrahlung des Probenhalterheizers erwärmt. Die Er-
gebnisse der Temperaturmessungen an dieser Stelle sind jedoch mit Vorsicht zu
betrachten, da MgO im Bereich von Wärmestrahlung von 2,5-10 µm einen sehr ho-
hen Transmissionsgrad von über 80 % aufweist [61]. Es kann daher angenommen
werden, dass die tatsächliche Substrattemperatur zwar deutlich unter den gemesse-
nen 845 ◦C liegt, jedoch mehr als 690 ◦C beträgt, da keine Entmischung der Proben
beobachtet wird.
Inwiefern die anwachsende Fe7Pd3-Dünnschicht transparent für Wärmestrahlung ist,
kann anhand von Untersuchungen an dünnen Eisenschichten auf MgO-Substraten
abgeschätzt werden. Messungen an solchen Schichten zeigten, dass diese im Wellen-
längenbereich von 2,2-5,5 µm bei einer Schichtdicke von 1 nm einen hohen Trans-
missionsgrad von 95-98 % aufweisen, dieser jedoch bereits bei 4 nm Filmdicke auf
37-53% reduziert wird [50]. Es kann daher für das Materialsystem Fe7Pd3 angenom-
men werden, dass Materialinseln auf der Substratoberfläche durch die sie durchdrin-
gende Wärmestrahlung deutlich erwärmt werden. Diese Inseln weisen dann höhe-
re Temperaturen auf als benachbarte, bisher unbedeckte Substratbereiche bzw. als
nur minimal, mit unter 4 nm Schichtdicke, bedeckte Bereiche. An der Oberfläche
verlieren die Materialinseln Wärme durch Strahlungsemission, während dünne Ma-
terialschichten in der Nähe der Substratoberfläche stark erwärmt werden. Dadurch
stellt sich eine inhomogene Temperaturverteilung in der Probe ein und es bilden
sich Temperaturgradienten aus, die eine diffusive Materialbewegung von Bereichen
mit wenig bis keiner Materialablagerung zu Materialinseln begünstigen. Zudem wird
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für die Proben über dem Loch eine größere kritische Dicke von bis zu 200 nm oder
sogar mehr erwartet, da hier höhere Temperaturen als an den Seitenpositionen herr-
schen. Die Auswirkungen der Gitterfehlpassung verstärken den beobachteten Trend
zu Probenoberflächen mit tief reichenden Löchern und Gräben, d. h. zu weniger
Oberflächenglättung.
Bei zahlreichen Depositionspausen hat die Probe, die über dem Probenhalterloch
hergestellt wird, eine vergleichbar gute Qualität wie die Proben der Seitenpositionen
(s. Tabelle 4.2). Dies ist bei DD 5 mit insgesamt neun Pausen der Fall, bei dem die
Deposition alle 50 nm für etwa drei Minuten unterbrochen wird. Während dieser
Depositionspausen kommt es auf der über dem Probenhalterloch befestigten Probe
zu einem Temperaturausgleich und es stellen sich homogene Temperaturverhältnisse
ein. Die Wachstumsbedingungen nähern sich somit den Temperaturbedingungen an
den Seitenpositionen an. Dies erklärt, warum bei diesem Depositionsdurchlauf an
allen Substratpositionen Proben vergleichbarer Qualität hergestellt werden, während
dies bei Abläufen mit weniger Depositionspausen nicht der Fall ist.
Diese Beobachtungen zeigen, dass die Substrate an den Seitenpositionen des Proben-
halters angebracht werden sollten, um Proben mit möglichst guter Qualität herzu-
stellen. Die Positionierung von Substraten über dem Probenhalterloch ist nur dann
sinnvoll, wenn zahlreiche Depositionspausen zur Homogenisierung der Probentem-
peratur während der Beschichtung eingehalten werden. Eine Verbesserung der Qua-
lität der Proben, die über dem Probenhalterloch hergestellt werden, wäre durch das
Anbringen einer wärmeabsorbierenden Schicht auf der Substratrückseite möglich,
damit dort vergleichbare Depositionsbedingungen, wie an den Seitenpositionen des
Probenhalters, erreicht werden [85].
5.2 Dehnungsexperimente
Zur Untersuchung der mechanischen Eigenschaften von freistehenden Fe7Pd3-Dünn-
schichten erfolgen Dehnungsexperimente mit einer Dehnungsbühne in Kombination
mit SEM-Messungen, so dass in-situ der spannungsinduzierte martensitische Phasen-
übergang untersucht werden kann (s. Kap. 5.2.1). Bei weiterer Dehnung einer Probe
kann die Bewegung von Zwillingsstrukturen beobachtet und quantifiziert werden, so
dass die Beweglichkeit der Zwillingsgrenzen im Rahmen der spannungsinduzierten
Phasentransformation diskutiert werden kann (s. Kap. 5.2.2).
5.2.1 Martensitische Phasentransformation
Bei Dehnungsexperimenten an freistehenden austenitischen Fe7Pd3-Dünnschichten
wird die spannungsinduzierte martensitische Phasentransformation beobachtet. Die-
se zeigt sich zum einen während der Experimente anhand von sichtbaren Zwillings-
strukturen auf der Probenoberfläche (Abb. 4.6b). Zum anderen kann nach Beendi-
gung des Experiments die Phasentransformation mit XRD-Messungen an einer der
Proben, der auseinander gerissenen Probe A1, bestätigt werden (Abb. 4.7).
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Der Phasenübergang wird bei Probe A1 bei Dehnungen zwischen 4,4% und 5,7%
und bei einer Spannung von ≈ 253,1-255,1 MPa beobachtet (Abb. 4.5). Bei Span-
nungen in diesem Bereich verschiebt sich die martensitische Phasentransformation-
stemperatur um ca. 52 K, was anhand der Clausius-Clapeyron-Gleichung (s. Kap
2.3, Gleichung 2.2) berechnet werden kann. Für diese Abschätzung werden eine typi-
sche Martensitendtemperatur von 273 K, eine Transformationsdehnung von 3,5 h,
eine Enthalpieänderung von -0,53 J/s und eine Dichte von 8,91 g/cm3 angenommen
[72]. Die Phasenübergangstemperatur zu Martensit liegt bei den hergestellten auste-
nitischen Proben knapp unterhalb der Raumtemperatur, was temperaturabhängige
Untersuchungen der Phasen der Dünnschichtproben in früheren Arbeiten zeigten
[45, 44, 94], so dass durch die angelegte mechanische Spannung eine Transformation
zu martensitischem Fe7Pd3 bei Raumtemperatur zu erwarten ist.
Inwiefern bei den angelegten Spannungen die martensitische Phasentransformation
vollständig stattfindet, kann nicht mit letzter Sicherheit gesagt werden. Bei den in
dieser Arbeit durchgeführten Dehnungsexperimente, die in einem SEM stattfinden,
sind keine XRD-Messungen in-situ an den gedehnten Dünnschichten möglich, son-
dern nur an entlasteten Proben. Bei einer entsprechenden Röntgenmessungen an der
Probe A1 (Abb. 4.7) wird ein deutliches fcc-Signal gemessen, sowie fct (200)- und fct
(002)-Signale. Die verbliebenen fcc-Anteile im Film können dadurch erklärt werden,
dass sich bei der Phasentransformation sich bewegende Zwillingsversetzungen an
Defekten im Film aufhängen, z. B. an Versetzungen oder an der rauen Oberflächen-
struktur des Films [45]. Eine weitere Erklärung wäre, dass die Phasentransformation
zum Zeitpunkt des Außeinanderreißens des Films noch nicht beendet war und Teile
der Probe in austenitischer Phase verblieben. Eine teilweise Rücktransformation zu
Austenit unter Entlastung der Probe könnte ebenfalls das fcc-Signal verursachen.
Die beobachtete dehnungsinduzierte martensitische Phasentransformation ist also
nicht reversibel. Ursache hierfür ist womöglich die starke Dehnung der Probe weit
über den Bereich elastischer Verformung hinaus. Durch die plastische Deformation
der Dünnschicht entstehen zusätzlichen Defekte, an denen sich bei der Rücktrans-
formation unter Entlastung der Probe die Phasentransformationsgrenze aufhängen
kann, was, analog zu den verbliebenen fcc-Anteile bei der Hintransformation, zu
verbleibenden fct-Anteilen führt. Im Vergleich dazu wurde bei in-situ Röntgenmes-
sungen während Dehnungsmessungen, die ohne Beobachtung der Oberflächenmor-
phologie im Rahmen der Untersuchung von polykristallinen austenitischen Fe7Pd3-
Splats von 50 µm Dicke erfolgten, eine vollständige Rücktransformation beobachtet
[78]. Hierbei wurde infolge der Probendehnung das Verschwinden des fcc (200)-
Beugungssignals festgestellt, wobei keine fct (200)- und fct (002)-Signale sichtbar
wurden. Das fcc-fct (111)-Signal blieb jedoch während der Messung bestehen und die
gemessenen Röntgensignale konnten daher als Nachweis für eine Phasentransforma-
tion in fein verzwillingten Martensit mit geringer Kohärenzlänge in (200)-Richtung
interpretiert werden. In der entlasteten Probe war das fcc-Signal wieder sichtbar,
d. h. die martensitische Phasenumwandlung war in dieser Volumenprobe, die nur
elastisch verformt wurde, wie erwartet reversibel.
In der Literatur wurden bislang nur spannungsinduzierte Phasenübergänge in poly-
kristallinen Fe7Pd3-Volumenproben beschrieben [72]. Bei diesen Messungen an Pro-
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ben mit der Zusammensetzung Fe69,5Pd30,5 konnten aufgrund des polykristallinen
Charakters der Proben keine eindeutigen Spannungswerte, ab denen Zwillingsstruk-
turen auf der Probenoberfläche sichtbar werden, angegeben werden. So wurde z. B.
bei 6 ◦C ab einer Spannung von 12 MPa eine martensitische Umwandlung beobach-
tet, bei 16 ◦C jedoch erst bei einer höheren Spannung von 65 MPa. Bei Raumtempe-
ratur wird eine vollständige martensitische Transformation bei einer Spannung von
ca. 170 MPa erwartet. Dieser Wert liegt etwa 50 % unter dem im Rahmen dieser
Arbeit gemessenen Spannungswert von ≈ 253,1-255,1 MPa für die Probe A1. Die
deutliche Abweichung zwischen diesen beiden Werten lässt sich auf die Kristalli-
nität der Proben zurückführen. Die martensitische Phasentransformation findet in
der einkristallinen Probe bei höheren Spannungen als in der polykristallinen statt.
Der Grund hierfür ist, dass in einkristallinen Proben keine Korngrenzen als Nu-
kleationskeime für Zwillingsversetzungen vorhanden sind. Solche Nukleationskeime
würden die Phasentransformation begünstigen, so dass diese bereits bei kleineren
Spannungen beginnen würde. Offene Oberflächen, die in Dünnschichtproben einen
relativ großen Einfluss haben, erschweren zusätzlich die Nukleation von Zwillings-
versetzungen und hemmen die Beweglichkeit bereits entstandener Zwillingsgrenzen.
Diese in der Literatur beschriebenen Volumenproben weisen allerdings nicht genau
dieselbe Zusammensetzung auf wie die in dieser Arbeit untersuchten Dünnschichten.
Die Proben unterscheiden sich daher nicht nur in ihrer Kristallinität, sondern auch in
ihren Phasenübergangstemperaturen. Folglich sind für eine martensitische Umwand-
lung unterschiedliche minimale Spannungen nötig (s. Kap. 2.7), was ebenfalls die um
etwa 50 % abweichenden Spannungswerte erklären könnte. Diese Abhängigkeit von
der Probenzusammensetzung zeigt sich auch bei einer weiteren Dehnungsmessung
in dieser Arbeit an der ebenfalls austenitischen Dünnschichtprobe A5 (Abb. 4.9).
In dieser werden bei Dehnungsexperimenten bereits ab einer deutlich niedrigeren
Spannung Zwillingsstrukturen beobachtet, die bei etwa 91,7 GPa liegt. Dies deutet
darauf hin, dass diese Probe aufgrund ihrer Zusammensetzung, im Vergleich zur
Probe A1, eine höhere Übergangstemperatur aufweist, weshalb eine kleinere Span-
nung ausreicht, einen Phasenübergang zu induzieren (s. Kap. 2.7). Bei der Probe A5
werden jedoch nicht überall auf der Oberfläche Zwillingsstrukturen sichtbar, sondern
nur in der Nähe eines Risses in der Dünnschicht. In diesen Bereichen sind erhöhte
lokale Spannungen zu erwarten, die von dem globalen Spannungswert des Dehnungs-
experiments deutlich abweichen [137]. Allerdings bewirkt bereits diese vermutlich
unterschätzte Spannung von 91,7 GPa eine Verschiebung der martensitischen Trans-
formationstemperatur um 20 K entsprechend der Clausius-Clapeyron-Gleichung (s.
Kap 2.3, Gleichung 2.2). Die Transformation zu Martensit bei Raumtemperatur
aufgrund der gemessenen globalen Spannung in der Probe ist somit realistisch.
Bei den in der Literatur beschriebenen Messungen an polykristallinen Volumen-
proben [72] wurden die Zwillingsstrukturen im Dehnungsbereich linear-elastischer
Verformung zum ersten Mal erkannt und verschwanden bei Entlastung wieder voll-
ständig. Bei der Entlastung dieser Volumenproben war auffallend, dass die Dehnung
nicht vollständig reversibel war, d. h. anders als erwartet waren sie nicht pseudoelas-
tisch. Diese Beobachtung wurde mit beweglichen Versetzungen in den austenitischen
Proben erklärt, deren Plastizität der Pseudoelastizität der Proben entgegenwirkte.
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Bei den in dieser Arbeit durchgeführten Dehnungsexperimenten an freistehenden
Filmen, sowohl an Probe A1 als auch an Probe A5, wird der Phasenübergang erst
bei beginnender plastischer Verformung beobachtet. Dies lässt sich erneut auf den
einkristallinen Charakter der Probe zurückzuführen, d. h. die gehemmte Bildung von
Nukleationskeimen. Aufgrund der Verschiebung des Spannungsbereichs der marten-
sitischen Umwandung in den Bereich plastischer Verformung wird ein zumindest teil-
weise permanenter Phasenübergang beobachtet. Dies wird dadurch bestätigt, dass
nach Beendigung der Dehnungsexperimente fct-Signale bei einer XRD-Messung an
der gedehnten Probe A1 beobachtet werden (Abb. 4.7). Da die Experimente mit
dem Auseinanderreißen der einzelnen Proben enden, sind keine Aussagen über die
Pseudoelastizität der Dünnschichten möglich.
Insgesamt erfährt die Probe A1 eine Dehnung von über 12 % und wird damit deutlich
stärker gedehnt als die anderen untersuchten Dünnschichten, bei denen die maxi-
male Dehnung vor dem Auseinanderreißen der jeweiligen Probe bei unter 7 % liegt
(Abb. 4.10). Der Grund hierfür ist, dass das Auseinanderreißen der Probe A1, das an
einzelnen Schwachstellen der Dünnschicht beginnt, durch eine stabilisierende Film-
unterlage aus Plastikfolie hinausgezögert wird. Die Unterlage aus Plastikfolie wirkt
sich jedoch nur minimal auf den Verlauf der Spannungs-Dehnungs-Kurve der Pro-
be aus (Abb. 4.5). Der Kurvenverlauf der Probe A1 erinnert in seinem Verlauf an
ein Spannungs-Dehnungs-Diagramm mit ausgeprägter Streckgrenze zwischen elas-
tischem und plastischem Deformationsbereich (Abb. 2.9). In diesem relativ kurzen
Bereich konstanter Kraft bei weiterer Verlängerung der Dünnschicht beginnt die
Phasentransformation von Austenit zu fct-Martensit (s. Kap. 2.3 und 2.7). Bei Deh-
nungen über 6 % steigt die Spannung wieder an, d. h. es findet eine plastische
Verformung der Probe statt.
In der Probe A5 wird kein Kurvenverlauf mit Plateaubereich beobachtet (Abb. 4.10),
da nur lokal Zwillinge entstehen und in einem Großteil der Probe kein Phasenüber-
gang induziert wird. Der Verlauf des Spannungs-Dehnungs-Diagramms dieser Probe
zeigt daher einen Kurvenverlauf mit kontinuierlicher Fließgrenze. Die Kurvenver-
läufe der anderen Proben, der ursprünglich austenitischen Proben A2, A3 und A4
sowie der martensitischen Probe M1 (Abb. 4.10), weisen zum Teil sogar ausgeprägte
Plateaubereiche auf, wie sie für Spannungs-Dehnungs-Kurven von Formgedächtnis-
materialien charakteristisch sind. Bei einigen Kurven wird zudem ein leichter Span-
nungsabfall am Beginn dieses Plateaubereichs beobachtet (Abb. 2.10a), wie er auch
in der Literatur beschrieben wurde [91].
5.2.2 Bewegung von Zwillingsgrenzen
Anhand von SEM-Bildern des Dehnungsexperiments an der ursprünglich austeniti-
schen Probe A1, in der ein spannungsinduzierter martensitischer Phasenübergang
stattfindet (Abb. 4.6b), wird die Bewegung von Zwillingsgrenzen im Bereich plasti-
scher Filmverformung untersucht. In Abbildung 5.4 sind dafür die in Kapitel 4.2.3
quantifizierten Abstandsänderungen zwischen einzelnen, an der Probenoberfläche
sichtbaren Zwillingsstrukturen skizziert, die als Zwillingsgrenzen A bis E bezeich-
net werden. Zur besseren Sichtbarkeit werden hier die Distanzänderungen um einen
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Abbildung 5.4: Skizze der Bewegung der Zwillingsgrenzen A bis E auf der Oberflä-
che der Fe7Pd3-Probe A1 durch Filmdehnung von 9,8 % (oben) zu 11,6 % (unten).
Faktor 10 hochskaliert und das c/a-Verhältnis unverhältnismäßig dargestellt. Die er-
mittelten Abstände zwischen den Zwillingsgrenzen werden mit alternierenden grauen
Flächen hervorgehoben.
Der vergrößerte Abstand AB deutet auf das Anwachsen einer der martensitischen
Varianten hin. In der Abbildung ist die anwachsende Variante in blau dargestellt, als
Variante mit der langen a-Achse parallel zur Oberflächenebene. Das Anwachsen der
Varianten erfolgt, indem die Achsen einzelner Gitterzellen in der benachbarten in
rot dargestellten Variante, in der die kürzere c-Achse parallel zur Oberflächenebene
ausgerichtet ist, so umklappen, dass sich erstere Variante vergrößert und letztere
verkleinert. Des Weiteren bewirkt der vergrößerte Abstand AB eine Stauchung des
Abstandes BC, wobei das Zusammenpressen der Varianten zwischen C und D durch
die Vergrößerung des Abstands DE zustande kommt.
Die Zwillingsgrenzen können sich im betrachteten Fall also sowohl voneinander weg
als auch aufeinander zu bewegen. Dies ist möglich, da die Dünnschicht parallel zu
den ausgebildeten Zwillingsstrukturen gedehnt wird, so dass beliebige Änderungen
der Filmbreite und -höhe möglich sind. Ob ein Zusammendrücken oder eine Verbrei-
terung der Abstände zwischen einzelnen Zwillingsgrenzen durch die Filmdehnung
erfolgt, ist daher nicht vorhersehbar. Bei weiteren Dehnungsexperimenten, wie der
Messung an der Probe A5, werden ebenfalls ausschließlich parallel zur Dehnungs-
richtung orientierte Zwillingsstrukturen beobachtet.
Im Gegensatz dazu werden bei thermisch induzierten martensitischen Umwandlun-
gen oder in bei Raumtemperatur martensitischen Proben zwei zueinander senkrecht
stehende Orientierungsrichtungen von Zwillingsstrukturen auf der Probenoberflä-
che beobachtet. Dies zeigte sich z. B. bei temperaturabhängigen AFM-Messungen
in Vorgängerarbeiten [94] und ist auf der AFM-Aufnahme einer im Rahmen dieser
Arbeit untersuchten martensitischen Dünnschicht zu erkennen (Abb. 5.6a). Bei den
Dehnungsexperimenten kommt es jedoch aufgrund der Kompensation der makrosko-
pischen Verzerrung der Dünnschicht durch die Dehnung zu einer bevorzugten Orien-
tierung der Zwillingsstrukturen parallel zur Dehnung. Es kann davon ausgegangen
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werden, dass bei dieser Orientierung stets eine der längeren a-Achsen in Dehnungs-
richtung ausgerichtet ist. Bei Zwillingsstrukturen senkrecht zur Dehnungsrichtung
wären womöglich auch martensitische Varianten mit der kürzeren c-Achse in Deh-
nungsrichtung vorhanden, weshalb diese Orientierung der Zwillingsstrukturen bei
den Dehnungsexperimenten nicht beobachtet wird.
In dem betrachteten Dehnungsbereich von 9,8-11,6 %, d. h. bei einer Dehnungsände-
rung von 1,8 %, nimmt die Spannung insgesamt um ca. 40-50 MPa zu. Dieser Wert
wird unter Berücksichtigung der Spannungsabfälle während der experimentell be-
dingten Dehnungspausen und dem Spannungsanteil der Plastikfolie bestimmt (Abb.
4.5). Unter der Annahme, dass es sich bei dieser Spannungsänderung um die Zwil-
lingsspannung σTW handelt, die nötig ist, um Zwillingsgrenzen zu bewegen, kann die
maximale Dehnung der Probe 0 in einem Magnetfeld aufgrund des magnetischen
Formgedächtniseffekts berechnet werden (s. Kap. 2.5, Gleichung 2.5). Unter der An-
nahme einer magnetokristallinen Anisotropieenergie Kfct = 1, 24 · 106 erg/g [94] und
einer Dichte von 9,81 g/cm3 ergibt sich eine maximale Dehnung von 2,4-3,0%. Dieser
Wert liegt im Bereich der theoretisch erreichbaren maximalen Dehnung in Fe7Pd3,
die anhand der Achsenverhältnisse auf etwa 5 % beziffert werden kann (s. Kap.
2.3, Gleichung 2.3). Der Größenbereich, der für die Bewegung von Zwillingsgrenzen
aufgebrachten Spannung, erscheint somit realistisch.
Die angewandte Methode zur Quantifizierung der Zwillingsgrenzbewegung führt zu
Ergebnissen mit relativen Fehlerbereichen der sich auf wenige nm belaufenden Ab-
standsänderungen von bis zu 50 %. Diese Methode ist daher relativ ungenau und
zusätzlich aufwendig in ihrer Durchführung. Eine anhand der während Dehnungs-
experimenten aufgenommenen SEM-Oberflächenbildern durchgeführte Analyse der
Oberflächenmorphologie eignet sich deshalb eher für eine qualitative Diskussion der
Zwillingsgrenzbewegung, jedoch weniger für eine umfassende quantitative Untersu-
chung der Beweglichkeit dieser Strukturen.
5.3 Elastizitätsmodul freistehender Fe7Pd3-Proben
Der Elastizitätsmodul gilt allgemein als Materialkonstante. Daher sollte einem be-
stimmten Material genau ein entsprechender E-Modulwert zugeordnet werden kön-
nen. Falls mehrere Proben eines Materials untersucht werden, sollten also die Er-
gebnisse für den E-Modul dieser Proben übereinstimmen und unabhängig von der
Beschaffenheit der Proben sein. Es wurde jedoch im Rahmen verschiedener Unter-
suchungen festgestellt, dass durchaus Schwankungen des Elastizitätsmoduls eines
Materials beobachtbar sind. Es werden beispielsweise deutliche Unterschiede zwi-
schen den E-Modulwerten für Volumenproben und Dünnschichten beobachtet, wie
Messungen an Cu-, Ag- und Al-Proben zeigten, bei denen die Messwerte für Dünn-
schichten etwa 20 % unter den entsprechenden Literaturwerten für Volumenproben
lagen [62]. Als mögliche Ursachen für diese Beobachtungen werden unter anderem
Hohlräume [89], Mikrorisse [62], unter mechanischer Belastung besonders nachgie-
bige Korngrenzen [106] oder Korngrenzengleiten [71] im Material vermutet.
Im Zusammenhang mit Formgedächtnislegierungen wurden zudem phasenabhängige
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E-Modulwerte gemessen, z. B. in NiTi-Proben [135]. Als mögliche Ursachen hierfür
wurden unterschiedliche Orientierungen der Körner, Spannungszustände und inne-
re Formänderungsenergien in den unterschiedlichen Phasen genannt. Des Weiteren
können die Messergebnisse für den E-Modul eines Materials von der gewählten Mess-
methode abhängen, wie es beispielsweise bei Messungen an Stahl beobachtet wurde
[33]. Unter Berücksichtigung dieser Beobachtungen wird im Rahmen der Diskussion
der Messergebnisse für den E-Modul von Fe7Pd3-Dünnschichten, die in dieser Arbeit
erhalten wurden, angenommen, dass der Elastizitätmodul abhängig von der verwen-
deten Messmethode, der Phase oder der Probenbeschaffenheit, d. h. dem Dünn-
schichtcharakter oder sogar der Morphologie der Proben, sein kann. Der E-Modul
wird in dieser Arbeit daher nicht als reine Materialkonstante betrachtet.
Der Elastizitätsmodul ist generell umso kleiner, je weniger Widerstand ein Material
seiner elastischen Verformung entgegensetzt. Für freistehende Fe7Pd3-Dünnschich-
ten wird dieser Modul mit zwei Methoden bestimmt, und zwar mit Dehnungsmes-
sungen und mit Nanoindentation. Diese beiden Methoden bestimmen den Elastizi-
tätsmodul in zwei verschiedenen Größenskalen, und zwar global bei den Dehnungs-
experimenten und im Gegensatz dazu lokal bei der Nanoindentation. Des Weiteren
unterscheiden sich die beiden Messmethoden in der Richtung, in der mechanische
Spannung auf die Proben wirkt. Bei den Dehnungsmessungen wird die Dünnschicht
horizontal gedehnt, bei der Nanoindentation hingegen erfolgt die Krafteinwirkung
senkrecht zur Oberflächenebene. Die Zeitskalen der Experimente liegen etwa eine
Größenordnung auseinander. Die Bewegungsgeschwindigkeit der Dehnungsbühne
liegt bei 0,1 mm/min, was ≈ 1,7 µm/s entspricht, und die Nanoindenterspitze dringt
bei einem Belastungsintervall von 150 s abzüglich der 48 Verweilperioden von jeweils
3 s Dauer bei den verwendeten Kräften etwa 300 nm tief in die Probe ein, was einer
Geschwindigkeit von ≈ 300 nm/6 s = 50 nm/s entspricht.
Mit diesen beiden Messmethoden werden die hergestellten Proben in fcc-austeniti-
scher und in fct-martensitischer Phase untersucht, wobei kein Phaseneinfluss auf die
E-Module beobachtet werden kann. Die bei den Dehnungsexperimenten bestimmten
E-Module liegen bei 2,2-8,3 GPa und die gemittelten Ergebnisse der Nanoindenter-
Messungen bei 3,5-10,2 GPa. Die mit den beiden unterschiedlichen Methoden be-
stimmten Elastizitätsmodule liegen somit in der gleichen Größenordnung. Die auf-
geführten Unterschiede in der mechanischen Belastung der Proben scheinen also
keinen erkennbaren Einfluss auf die Werte des Elastizitätsmoduls zu haben.
Nachfolgend werden die Ergebnisse der Nanoindentations-Messungen hinsichtlich
des Einflusses der Oberflächenmorphologie diskutiert (s. Kap. 5.3.1), in einen Bezug
zu den Ergebnissen früherer Messungen gesetzt (s. Kap. 5.3.2) und es wird auf mög-
liche Ursachen für die beobachtete Phasenunabhängigkeit der Proben eingegangen
(s. Kap. 5.3.3).
5.3.1 Einfluss der Oberflächenstruktur
Die Werte für den Elastizitätsmodul (s. Tabelle 4.5), die mithilfe der Kraft-Verlänge-
rungs-Kurven der Dehnungsexperimente ermittelt werden, weisen eine starke Abhän-
gigkeit von der Oberflächenbeschaffenheit der Proben auf. Je nachdem, wie zahlreich
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Abbildung 5.5: AFM-Bild der ursprünglich substratgebundenen Unterseite der
freistehenden Fe7Pd3-Probe A4.
und groß die Löcher und Gräben auf den Dünnschichten sind und ob der Film wäh-
rend des Ablöseprozesses vom Substrat oder beim Befestigen auf der Dehnungsbühne
beschädigt wurde, erscheinen die Proben weicher.
AFM-Aufnahmen der Probentopographien zeigen nachweislich, dass es sich bei den
meisten verwendeten Proben um Dünnschichten mit stark ausgeprägten Gräben und
Löchern handelt, was auch auf den SEM-Aufnahmen der Proben sichtbar ist (Abb.
4.11). Es kann daher davon ausgegangen werden, dass in der Probe zwei Teilberei-
che unterschieden werden können. Der Bereich in Oberflächennähe ist aufgrund der
zahlreichen Löcher und Gräben nicht durchgehend zusammenhängend, wohingegen
auf der zuvor substratgebundenen Seite eine quasi geschlossene Schicht existiert.
Diese Unterseite der Probe weist eine relativ glatte Oberfläche auf, auf der sich
die Umrisse der Wachstumsinseln abzeichnen und hat einen Höhenbereich von etwa
50-75 nm (Abb. 5.5). Auf diese zusammenhängende Schicht wirkt während der Pro-
bendehnung die gemessene Kraft, was bedeutet, dass die Querschnittsfläche A der
Dünnschicht zu groß eingeschätzt wird. Verglichen mit einer Probe mit geschlossener
Oberflächenstruktur werden bei einer Probe mit zahlreichen tiefreichenden Gräben
daher niedrigere E-Modulwerte gemessen (s. Kap. 2.7).
Des Weiteren führen starke Schwankungen der Oberflächenhöhe aufgrund von Grä-
ben und Löchern zu einer ungleichmäßigen Dehnung der Probe, was ebenfalls dazu
führt, dass die E-Modulwerte zu klein eingeschätzt werden. Der E-Modul von frei-
stehenden Fe7Pd3-Dünnschichten ist also nicht nur an sich relativ niedrig, sondern
variiert aufgrund verschiedener Oberflächentopographien auch deutlich von Probe
zu Probe, je nachdem, wie ausgeprägt die Oberflächentopographie ist.
Eine Beeinflussung der E-Module durch die Oberflächenmorphologie der Probe wird
auch bei Nanoindentations-Messungen beobachtet. Für diese Messungen werden, im
Gegensatz zu den Dehnungsexperimenten, Proben mit geschlossenen Oberflächen
benutzt, die nur sehr wenige kleine Löcher und Höhenbereichen von unter 200 nm









Abbildung 5.6: AFM-Bild einer fct-martensitischen Probe mit in schwarz einge-
zeichneter, maßstabsgetreuen Indenterspitze (a). Skizzen des Verhaltens der Mate-
rialanhäufungen (b) und -täler (c) während des Eindringens einer Indenterspitze.
terialerhöhungen und Materialtäler, liegen im gleichen Bereich, wie die Dimension
der Indenterspitze, die als schwarzes Dreieck auf der Abbildung skizziert ist. Trifft
die Indenterspitze während einer Nanoindentations-Messung auf eine Materialinsel,
kann sich diese senkrecht zur Eindringrichtung verbreitern, um die während des Ein-
dringvorgangs im Material aufgebauten Spannungen zu reduzieren (Abb. 5.6b). Die
Probe erscheint daher an dieser Stelle relativ weich mit einem kleinen E-Modul und
es kann bei einer bestimmten Kraft eine relativ große Eindringtiefe erreicht werden.
Erfolgt die Indentation jedoch in einem Oberflächental, wird für eine Verformung des
Materials senkrecht zur Eindringrichtung mehr Kraft benötigt (Abb. 5.6c), weshalb
ein höherer E-Modulwert und bei gleicher Kraft eine kleiner Eindringtiefe gemes-
sen werden. Bei Nanoindentation an den Hängen der Erhöhungen und Täler kann
es zum einen zu Problemen bei der Kontaktfindung zwischen Indenterspitze und
Probenoberfläche kommen, zum anderen werden bei einem Entlangschrammen der
Indenterspitze am Materialhang erneut niedrige E-Module und größere Eindringtie-
fen bei gleicher Kraft erwartet. Aufgrund dieser verschiedenen Oberflächeneinflüsse
auf den Eindringvorgang der Indenterspitze in die freistehende Fe7Pd3-Dünnschicht
werden stark schwankende Eindringtiefen der Indenterspitze beobachtet, die z. B. bei
einer maximalen Kraft von 1,5 mN zwischen 200-500 nm liegen. Zu den schwanken-
den Eindringtiefen der Indenterspitze trägt ebenfalls die lokale Spannungsverteilung
in der Dünnschicht bei, die in einer rauen Probe relativ stark lokal variieren kann.
5.3.2 Nanoindentations-Messungen im Vergleich
In Vorgängerarbeiten durchgeführte Nanoindentations-Messungen an Fe7Pd3-Dünn-
schichten zeigten ein erhebliches Aufweichen des Kristallgitters in fct-martensitischen
Proben [95]. Bei einer substratgebundenen Probe lag der E-Modul bei 127 GPa,
wohingegen in einem freistehenden Film nur 16 GPa gemessen wurden. Dieses Auf-
weichen der Proben wurde durch beginnende Beweglichkeit der Zwillingsgrenzen er-
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Abbildung 5.7: AFM-Bild einer 1 µm dicken fct-martensitischen Probe mit in
schwarz eingezeichneter, maßstabsgetreuen Indenterspitze.
klärt, die nach der Ablösung der Filme vom Substrat möglich ist. Diese Messungen
erfolgten ebenfalls mit dem Nanoindenter der Firma ASMEC unter Verwendung der
QCSM-Methode bei einer maximalen Kraft von 1,5 mN und die Ergebnisse wurden
über jeweils 40 Einzelmessungen gemittelt.
Die im Rahmen dieser Arbeit gemessenen Werte für freistehende Dünnschichten
liegen im Mittel etwa 50 % unter den gemessenen 16 GPa, bei 3,5-10,2 GPa. Für
die Messungen wurden Proben unterschiedlicher Dicke verwendet. Der höhere E-
Modulwert wurde an einem 1 µm dicken Dünnfilm gemessen, wohingegen in dieser
Arbeit ausschließlich 500 nm dicke Proben verwendet werden. Bei Nanoindentations-
Messungen an Aluminium-Dünnschichten von 400-1000 µm Dicke wurde jedoch be-
obachtet, dass das elastische Materialverhalten im Bereich kleiner Kräfte und Ein-
dringtiefen unabhängig von der Filmdicke ist und nur von der kristallographischen
Beschaffenheit der Dünnschicht abhängt [54]. Dies kann mit dem Kickschen Gesetz
beschrieben werden, das besagt, dass die Energie, die zum Zerkleinern eines Feststof-
fes auf einen bestimmten Bruchteil seiner Ausgangsgröße aufgewendet werden muss,
unabhängig von der Ausgangsgröße ist. In der Literatur finden sich zahlreiche weitere
Messergebnisse, die die Unabhängigkeit des E-Moduls von der Dünnschichtdicke be-
stätigen, z. B. für substratgebundene polykristalline Silber- und Gold-Dünnschichten
von 100-2000 nm Dicke [31].
Die Schichtdicke hat jedoch einen Einfluss auf die Oberflächenrauigkeit der Fe7Pd3-
Dünnschichten. Eine 1 µm dicke Dünnschicht, wie sie in Abbildung 5.7 zu sehen
ist, wird eine etwas geschlossenere Oberfläche mit großflächigeren Materialhügeln
aufweisen als eine nur 500 nm dicke Probe, wie sie in Abbildung 5.6 abgebildet
ist. Die in Kapitel 5.3.1 beschriebenen Auswirkungen der Probenmorphologie auf
die E-Modulwerte beeinflussen daher die Ergebnisse von Messungen an dünneren
Schichten stärker als dickere Schichten, weshalb die in dieser Arbeit verwendeten
Proben weicher sind als die in Vorgängerarbeiten verwendeten.
Die Abweichungen zwischen den Messergebnissen für freistehende Dünnschichten
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können jedoch auch systematische Ursachen haben. Das Messverhalten des verwen-
deten Nanoindenters wurde seit den in Vorgängerarbeiten durchgeführten Messun-
gen durch verschiedene äußere Faktoren beeinflusst, z. B. durch mehrere Stand-
ortwechsel, eine Wartung und Reparaturen an der Elektronik. Zudem wurde die
Messspitze gewechselt und die aktuell verwendete Messspitze weist einen Riss in der
Diamantspitze auf. Nach Rücksprache mit der Firma ASMEC und Testmessungen
an Referenzmaterialien (s. Kap. 4.3.1) konnte jedoch ausgeschlossen werden, dass
dieser Riss die Messergebnisse, insbesondere im Bereich der verwendeten Kräfte,
beeinflusst. Die Messungen in dieser Arbeit finden außerdem auf dem AE-Sensor
statt. Es werden daher sowohl die Flächenfunktion der Indenterspitze als auch die
Instrumentsteifigkeit neu bestimmt. Die beschriebenen veränderten Messbedingun-
gen könnten zu den Messunterschieden führen. Es kann jedoch darüber hinaus nicht
ausgeschlossen werden, dass die Messergebnisse durch die Art der Befestigung der
Proben auf dem AE-Sensor beeinflusst werden. Möglicherweise sind Lufteinschlüssen
unter der Filmoberfläche vorhanden, der Film kann geknittert sein etc. Dies wird
jedoch beim Anbringen der Proben berücksichtigt und es wird darauf geachtet, die
Proben möglichst eben aufzulegen.
Weitere frühere Nanoindentations-Messungen an freistehenden Fe7Pd3-Dünnschich-
ten, die jedoch mit einem anderen Gerät durchgeführt wurden, bestimmten in 20-
100 nm Eindringtiefe einen E-Modul von 14 GPa bei einer maximalen Kraft von
0,35mN [44]. Dieser Wert stimmt in etwa mit dem Ergebnis von 16 GPa überein,
das bei früheren Messungen mit dem Gerät der Firma ASMEC gemessenen wurde
[95]. Ebenfalls in diesem Größenbereich liegt das Ergebnis von Zugversuchexperi-
menten an freistehenden einkristallinen Fe7Pd3-Dünnschichten von 1,2 µm Dicke,
die mit Sputtern hergestellt wurden [20]. Diese Ergebnisse lassen vermuten, dass die
Dicke der verwendeten Dünnschichtproben aufgrund ihres Einflusses auf die Ober-
flächentopographie den Größenbereich der Messergebnisse beeinflusst. Die in dieser
Arbeit verwendeten dünneren Proben erscheinen daher weicher.
5.3.3 Phasenabhängigkeit
Die Elastizitätsmoduln, die bei den durchgeführten Dehnungsexperimenten und den
Nanoindentations-Messungen bestimmt werden, sind unabhängig von der Phase der
Fe7Pd3-Dünnschichten. Bei Messungen in Vorgängerarbeiten mit einem laserakus-
tischen Prüfsystem LAwave an substratgebundenen Proben zeigte sich jedoch eine
deutliche Abhängigkeit von der Phase [84]. Diese Messungen wurden von Anja Land-
graf durchgeführt und die Ursachen für die unterschiedlichen Ergebnisse wurden in
einer gemeinsamen Publikation diskutiert [25]. In einem LAwave-Aufbau werden von
einem gepulsten Laser akustische Oberflächenwellen (SAW, für engl. surface acoustic
waves) angeregt, deren Amplituden zeitaufgelöst und in verschiedenen Abständen
von einem piezo-elektrischen Umwandler gemessen werden. Aus dem Ausbreitungs-
verhalten der SAW kann anschließend der E-Modul der Probe bestimmt werden
[123]. Bei dieser Messmethoden werden somit ebenfalls globale E-Modulwerte ge-
messen, so dass sich ein Vergleich dieser Werte mit den globalen Elastizitätsmoduln
freistehender Filme anbietet, wie sie in dieser Arbeit bei Dehnungsmessungen erhal-
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ten werden.
In Proben in fct-martensitischer Phase liegt der mit SAW ermittelte Elastizitäts-
modul bei (72,7 ± 12,4) GPa für einkristalline und bei (27,9 ± 6,2) GPa für poly-
kristalline Proben [25]. Diese Werte sind damit mehr als dreimal so groß, wie die
Ergebnisse der Dehnungsmessungen an freistehenden Filmen, liegen jedoch deutlich
unter den Nanoindentationsdaten von substratgebundenen Proben, bei denen 127
GPa gemessen wurden [95]. Das Ergebnis für einen polykristallinen Film stimmt
mit Dehnungsmessungen an polykristallinen Volumenproben überein, bei denen ein
E-Modul von ≈ 22 GPa bestimmt wurde [72]. Im Vergleich dazu wurden an bcc-
martensitischen Proben mit SAW deutlich höhere mittlere Elastizitätsmodule be-
stimmt und zwar (217,9 ± 12,4) GPa für einkristalline und (136,5 ± 6,2) GPa für
polykristalline Proben [25].
Polykristalline Proben haben einen kleineren Elastizitätsmodul als einkristalline, da
sich in diesen stark abweichend orientierte Körner in Richtung der Dehnung drehen
können, um ihre totale freie Energie zu minimieren, weshalb diese Proben weicher
sind [7]. Ebenfalls zu den relativ niedrigen E-Modulen beitragend wirken die relativ
kleinen Korngrößen und Grenzflächenenergien zwischen benachbarten Körnern [148].
Der mit SAW bestimmte Mittelwert für einkristalline Fe7Pd3-Dünnschichten stimmt
zudem mit den Ergebnissen von Molekulardynamik-Simulationen überein, bei denen
E[001] auf 220 GPa beziffert wurde [95].
Eine mögliche Ursache für die relativ kleinen E-Module der fct-Proben ist ein Jahn-
Teller-artiger Effekt und die dadurch energetisch günstige Gitterverzerrung in fct-
martensitischer Phase (s. Kap. 2.6) [115]. Des Weiteren spiegelt sich in der Phasen-
abhängigkeit die unterschiedliche Stabilität der einzelnen Transformationen wider.
Da der Austenit-Martensit-Übergang zu fct-Martensit durch Gitteraufweichungen
zustande kommt, zeigt die fct-Phase eine erhöhte Elastizität und somit kleinere E-
Modulwerte als die fcc-Phase. Demgegenüber weist die bcc-Phase eine erhöhte Git-
terstabilität und folglich höhere E-Module auf, da diese erst nach einer irreversiblen
Transformation von fct über bct zu bcc erreicht wird.
Bei freistehenden Proben sind diese Stabilitätseffekte stark reduziert. Durch den
Dünnschichtcharakter werden aufgebaute Spannungen leicht kompensiert und es
kann sogar eine Phasenumwandlung von bcc-Martensit zu fcc-Austenit beobachtet
werden [45]. Die Gitterverzerrung von Austenit zu fct-Martensit ist außerdem relativ
klein, mit Änderungen der c/a-Achsenverhältnisse von 1 zu 0,95. Dass freistehende
Dünnschichtproben in Austenit und fct-Martensit gleiche E-Modulwerte aufweisen
erscheint daher nachvollziehbar. Die Unabhängigkeit des Elastizitätsmoduls freiste-
hender Dünnschichten von der Phase zeigte sich auch bei früher durchgeführten
temperaturabhängigen Nanoindentations-Messungen, bei denen eine einzelne Probe
durch Erwärmen von 20 ◦C auf 100 ◦C von fct-Martensit zu Austenit transformiert
wurde [95]. Der E-Modul stieg dabei von 15 GPa auf 17,5 GPa an (ohne Fehleran-
gaben) und blieb somit in etwa konstant.
Ein Einfluss der Oberflächenmorphologie auf die E-Modulwerte, wie er bei den frei-
stehenden Proben bei Dehnungsexperimenten beobachtet wird, kann bei den SAW-
Messungen nicht festgestellt werden. Anstelle dessen scheint bei substratgebundenen
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Proben die Phase ausschlaggebend für die elastischen Eigenschaften zu sein, so dass
aufgrund der unterschiedlichen Stabilität der austenitischen und martensitischen
Phasen deutlich abweichende E-Module für bcc- und fct-Proben gemessen werden.
5.4 Messungen der akustischen Emissionen
Mit dem Aufbau zur Messung der AE-Emissionen während Nanoindentations-Mes-
sungen ist es bisher nicht gelungen, bei der Untersuchung von freistehenden Fe7Pd3-
Dünnschichten eindeutige akustische Signale zu detektieren. Es werden keine Sig-
nale ober- oder unterhalb des Untergrundrauschens des Aufbaus beobachtet und es
werden nur sehr vereinzelt kaskadenartige Verläufe der Kraft-Eindring-Kurven mit
dem Nanoindenter gemessen. Bei einer ersten Kraft-Eindring-Kurve an einer frei-
stehenden Probe, die im Rahmen einer Vorarbeit gemessen wurde, wurden mehrere
„Pop-in“-Ereignisse und ein ausgeprägter kaskadenartiger Kurvenverlauf beobachtet
(s. Kap. 2.8) [44]. Aufgrund dieses experimentellen Ergebnisses wird erwartet, dass
solche „Pop-in“-Ereignisse in den verwendeten Fe7Pd3-Dünnschichten auftreten und
dass diese Ereignisse mit akustischen Signalen einhergehen.
Anhand verschiedener Testmessungen und Überlegungen wird daher versucht, Ur-
sachen für die in dieser Arbeit beobachtete Messproblematik zu finden. Zunächst
wird abgeschätzt, inwiefern akustische Emissionen in Fe7Pd3-Proben zu erwarten
sind, indem theoretische und experimentelle Vergleiche mit dem Testmaterial Indi-
um diskutiert werden (s. Kap. 5.4.1). Anschließend werden mögliche Volumeneffekte
analysiert (s. Kap. 5.4.2) und abschließend die beobachteten Kraft-Eindring-Kurven
der Nanoindentationsmessungen interpretiert (s. Kap. 5.4.3).
5.4.1 Vergleich mit Indium
Als Testmaterial für eine Einschätzung der Eignung von Fe7Pd3-Dünnschichten für
Untersuchungen der akustischen Emissionen während Nanoindentations-Messungen
eignet sich das weiche Schwermetall Indium. Es ist bekannt, dass in diesem Material
die mit der Entstehung von Zwillingsversetzungen verbundenen akustischen Signale
mit AE-Messungen detektiert werden können [40]. Zunächst erfolgt eine Abschät-
zung der Energie der akustischen Emissionen, die durch die Bewegung einer Ver-
setzung in Indium bzw. in Fe7Pd3-Dünnschichten ausgelöst werden. Hierfür werden
die Ergebnisse einer Herleitung für die Bewegung einer Stufenversetzung in einem
Festkörper verwendet, die mit kleiner Amplitude oszilliert [77]. Die so berechnete
Energie entspricht näherungsweise der Energie der akustischen Emissionen, die durch
die abrupte Bewegung von Partialversetzungen im Rahmen der Bewegung von Zwil-
lingsgrenzen in martensitischer Phase emittiert werden. Die Versetzung wird hierbei
mit einer elastischen Welle der Anfangsgeschwindigkeit u0 zum Schwingen gebracht
und die verwendeten Formeln und materialabhängigen Größen sind in Anhang A
zusammengefasst. Die Abschätzung erfolgt unter der Annahme, dass die Frequenz
der emittierten elastischen Welle im Bereich der Resonanzfrequenz des AE-Sensors
liegt, d. h. bei 150.000 Hz. Die Strahlungsenergie e wird in Energie pro Periode und
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Einheitslänge der Versetzung und abhängig von u0 angegeben.
Für eine freistehende Fe7Pd3-Dünnschicht wird ein Wert von eFePd, frei 1 ≈ 1, 6·109·u0
N/m2 bestimmt, bzw. von eFePd, frei 2 ≈ 4, 6 · 109·u0 N/m2 unter Berücksichtigung
eines E-Moduls im Bereich der in dieser Arbeit gemessenen relativ niedrigen Werten
von 5 GPa bzw. der Literaturwerte um 16 GPa [95, 44, 20]. Diese Werte liegen im
gleichen Größenbereich wie das Ergebnis für Indium mit eIn ≈ 3, 1 · 109· u0 N/m2.
Aufgrund des gleichen Größenbereichs der abgeschätzten Energien der emittierten
elastischen Wellen wird erwartet, dass auch in freistehenden Fe7Pd3-Dünnschichten
akustische Signale gemessen werden können, insofern dies in Indium-Proben möglich
ist.
Bei Testmessungen an einer Indium-Volumenprobe werden, bei relativ großen Ma-
ximalkräften von über 300 mN sowie bei kleinen Kräften von 1 mN, kaskadenartige
Verläufe der Kraft-Eindring-Kurven beobachtet. Die E-Module, die anhand der Stei-
gung der Entlastungskurve dieser Messungen bestimmt werden, zeigen eine deutli-
che Verhärtung des Materials durch die Nanoindentation. Diese Materialverhärtung
kann auf Versetzungshärtung zurückgeführt werden und bestätigt die Vermutung,
dass die kaskadenartigen Verläufe aufgrund der spannungsinduzierten Entstehung
von Zwillingsversetzungen während der Nanoindentation beobachtet werden. Zeit-
gleich zu den „Pop-in“-Ereignissen während der Indentation werden mit dem AE-
Sensor eindeutige akustische Signale detektiert (Abb. 4.20). Die Ergebnisse der
Testmessungen bestätigen, dass mit diesem Messaufbau die spannungsinduzierte,
abrupte Bewegung von Zwillingsgrenzen gemessen werden kann.
5.4.2 Beeinflussung der Messungen durch Volumeneffekte
Bei Messungen von akustischen Emissionen während Nanoindentations-Messungen
an einer polykristallinen, fct-martensitischen Fe71Pd29-Volumenprobe (s. Kap. 4.4.2)
werden akustische Signale gemessen, die schwach ausgeprägten kaskadenartigen Ver-
läufen der Kraft-Eindring-Kurven zugeordnet werden können.
Die aus der Steigung der Entlastungskurven bestimmten E-Modulwerte liegen bei
etwa (54 ± 12) GPa, gemittelt über die mittleren Ergebnisse bei Kräften von 5-100
mN. Dieser Wert liegt deutlich unter dem Ergebnis von Vibrating-Reed-Messungen
an einem Splat gleicher Zusammensetzung von Efct = (100 ± 11) GPa [78]. Der Un-
terschied zwischen den Messergebnissen lässt sich auf die unterschiedlichen Messme-
thoden zurückführen, da bei Nanoindentation die lokalen Elastizitätsmodule bei ma-
ximaler Eindringtiefe bestimmt werden, wohingegen die Vibrating-Reed-Messungen
globale Werte für die Probe bestimmen.
Die Abschätzung der Strahlungsenergie eines solchen Fe7Pd3-Splats (s. Anhang A)
führt zu höheren Energien der emittierten Wellen, als sie für freistehende Fe7Pd3-
Proben oder Indium ermittelt werden, und zwar zu eFePd, Indenter ≈ 2, 1 · 1010·u0
N/m2 bzw. eFePd, Reed ≈ 3, 8 · 1010·u0 N/m2. Die gemessenen akustischen Signale
sind jedoch etwa zwei Größenordnungen schwächer als bei Indium (Abb. 4.20 und
Abb. 4.21), was auf den polykristallinen Charakter der Probe zurückzuführen ist.
In einem Polykristall bilden sich zwar aufgrund der Korngrenzen mehr Nukleati-
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onskeime für Zwillingsversetzungen, die Korngrenzen behindern jedoch die Beweg-
lichkeit der Zwillingsgrenzen. Daher kommt es in dem bereits verzwillingten fct-
martensitischen Splat zu schwächeren „Pop-in“-Ereignissen und akustischen Signalen
als in der Indium-Volumenprobe.
5.4.3 Verlauf von Kraft-Eindring-Kurven
Bei den durchgeführten Nanoindentations-Messungen an Fe7Pd3-Dünnschichten wer-
den Schwierigkeiten bei der Oberflächenfindung und eine breite Streuung der Kur-
venverläufe über einen relativ großen Eindringtiefenbereich beobachtet. Die Kon-
taktfindungsprobleme zeigen sich daran, dass häufig erst bei Tiefen im höheren zwei-
stelligen nm-Bereich der Kraftanstieg des Eindringprozesses beginnt (Abb. 4.15c).
Diese Kontaktfindungsprobleme werden unabhängig von der Befestigungsmethode
beobachtet, d. h. auch bei der Verwendung von Crystalbond 555 (Abb. 4.12). Durch
das Streuen der Kurvenverläufe beträgt der Fehler der gemittelten tiefenabhängi-
gen E-Modulwerte bei Kräften von 0,5-2,0 mN bis zu mehreren GPa. Die ersten
Mittelwerte werden zudem erst ab etwa 100 nm Eindringtiefe angegeben, da bei
kleineren Tiefen aufgrund der Kurvenstreuung und der verzögerten Kontaktfindung
zu ungenaue Messdaten vorliegen. Bei Messungen mit der QCSM-Methode in Vor-
gängerarbeiten wurden bei einer maximalen Kraft von 1,5 mN bereits in 25 nm
Eindringtiefe die ersten gemittelten tiefenabhängigen E-Modulwerte gemessen, die
jedoch ohne Fehlerbereiche angegeben wurden [95].
Die einzelnen gemessenen E-Modul-Eindringtiefe-Kurven weisen, im Gegensatz zu
den gemittelten Kurven, oftmals den erwarteten Kurvenverlauf auf. Am Anfang
des Eindringprozesses werden höhere E-Module aufgrund des Einflusses der Krüm-
mung der Indenterspitze gemessen. Über die ersten etwa 25-50 nm nehmen die E-
Modulwerte ab und bleiben dann über einen Tiefenbereich von bis zu 50 nm konstant
bei minimalen Werten. Anschließend steigen die E-Module an, da die Härte der Pro-
benunterlage die Werte bis zum Erreichen der maximalen Eindringtiefe zunehmend
beeinflusst. Ein Vergleich mit Nanoindentations-Messungen aus Vorgängerarbeiten
[95] zeigt, dass die in dieser Arbeit gemessenen E-Module dem gleichen Kurvenver-
lauf folgen und nur die gemittelten Ergebnisse aufgrund der starken lokalen Streuung
der Kraft-Eindring-Kurven zu höheren Eindringtiefen verschoben sind. Die Kraft-
Eindring-Kurven, bei denen maximale Eindringtiefen gemessen werden, die deutlich
über der Schichtdicke von 500 nm liegen, weisen in der Regel eine relativ kleine
Steigung auf (Abb. 4.16). Eine mögliche Ursache für diese kleineren Steigungen sind
Luftpolster unter der Dünnschicht, die durch die Indentation mit geringem Kraft-
aufwand verdrängt werden.
„Pop-in“-Ereignisse in Fe7Pd3-Dünnschichten können während einer spannungsindu-
zierten martensitischen Umwandlung aufgrund der Entstehung von Zwillingsverset-
zungen entstehen oder die plötzliche Bewegung bereits nukleierter Zwillinge, insbe-
sondere in martensitischen Proben, anzeigen. Allerdings werden Bereiche konstanter
Kraft während des Eindringens der Indenterspitze auch im Zusammenhang mit Ma-
terialreißen beobachtet oder können durch schlechte Adhäsion der Probe zum Sub-
strat verursacht werden. Bei der Betrachtung der Kurvenverläufe von Nanoindenta-
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tions-Messungen an einer fct-martensitischen Probe fällt auf, dass die erwarteten
kaskadenartigen Verläufe nur sehr vereinzelt beobachtet werden (s. Kap. 4.3.3).
Eine mögliche Ursache dafür, dass trotz verzwillingter Probe keine „Pop-in“-Ereignis-
se durch Zwillingsgrenzbewegungen beobachtet werden, wird anhand einer Analy-
se der Verteilung und des Verhaltens der Zwillingsstrukturen deutlich, die bei den
Dehnungsexperimenten sichtbar werden. Bei diesen Dehnungsexperimenten erschei-
nen die Zwillingsstrukturen bei der martensitischen Umwandlung plötzlich auf der
Probenoberfläche (Abb. 4.6). Diese befinden sich überall auf der Oberfläche ver-
teilt, jedoch lokal begrenzt, so dass nur punktuell Zwillingsstrukturen sichtbar sind.
Während der weiteren Dehnung bewegen sich die Zwillingsstrukturen untereinander,
jedoch kann keine Vergrößerung der verzwillingten Bereiche an sich beobachtet wer-
den. Dadurch entsteht der Eindruck, dass sich die martensitischen Regionen nicht
parallel zur Oberflächenebene ausbreiten, sondern dass die weitere martensitische
Umwandlung in dieser Richtung gehemmt ist. Mögliche Ursachen für die unterbun-
dene weitere Ausdehnung der verzwillingten Bereiche sind Defekte im Material oder
eine geringere Zwillingsgrenzbeweglichkeit durch die Probenoberfläche. Es können
also bei Dehnungsexperimenten keine Hinweise auf eine mögliche abrupte Ausbrei-
tung oder Bewegung der Zwillingsgrenzen beobachtet werden.
Ebenfalls denkbar ist, dass der sehr weiche Charakter der freistehenden Dünnschich-
ten „Pop-in“-artigen Zwillingsgrenzbewegungen entgegenwirkt. Die lokale Bewegung
von Zwillingsversetzungen innerhalb der Probe durch das Eindringen der Nanoinden-
terspitze ist vermutlich relativ ungehemmt möglich, so dass keine plötzlichen Zwil-
lingsgrenzbewegungen, induziert durch aufgebaute Spannungen, beobachtet werden
können. Dementsprechend werden nur in Bereichen mit hoher lokaler Defektdichte
kaskadenartige Verläufe der Kraft-Eindring-Kurven beobachtet. Aufgrund des ein-
kristallinen Charakters der verwendeten Fe7Pd3-Proben werden daher kaum „Pop-
in“-Ereignisse beobachtet. Mit letzter Sicherheit lässt sich jedoch nicht ausschließen,
dass die in dieser Arbeit sowie in Vorgängerarbeiten beobachteten kaskadenartigen
Kraft-Eindring-Kurven durch das Verdrängen von Luftpolstern unter der Dünn-
schicht oder Risse im Material entstehen bzw. entstanden sind.
5.5 Mit Stoßwellen induzierte martensitische Pha-
sentransformationen in Fe7Pd3-Dünnschichten
Eine weitere Möglichkeit, eine martensitsche Umwandlung in Fe7Pd3-Dünnschichten
mit mechanischen Spannungen zu induzieren, ist deren Behandlung mit Stoßwellen.
Im Gegensatz zu Dehnungsexperimenten, bei denen bei Entlastung der Probe eine
Rücktransformation zu Austenit stattfindet, kann durch einen mit Stoßwellen indu-
zierten Phasenübergang die Phase einer Probe permanent verändert werden. In Vor-
gängerarbeiten wurden bereits entsprechende Experimente zu mit Stoßwellen indu-
zierten Phasentransformationen in Fe7Pd3-Dünnschichten durchgeführt (s. Anhang
B). Um diese experimentellen Ergebnisse besser interpretieren zu können erfolgten
zudem Molekulardynamik-Simulationen (MD-Simulationen) mit einem parallelisier-
ten gruppenerhaltenden Simulationscode, der von Prof. Stefan G. Mayr entwickelt
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wurde [102, 103]. Im Rahmen dieser Arbeit werden die damit gewonnenen Daten
ausgewertet und interpretiert und mit den experimentellen Ergebnissen in Bezug
gesetzt [23].
Für diese Simulationen wird eine Simulationszelle in Form einer einzelnen Material-
insel verwendet. Diese Geometrie wird in Anlehnung an die Oberflächenmorphologie
der experimentell verwendeten Probe gewählt, die ausgeprägte inselartige Struktu-
ren aufweist (Abb. B.3). Die Simulationszelle hat die Form eines Zylinders mit einem
Durchmesser von 15,1 nm und einer Höhe von 50,3 nm, der an seinem oberen En-
de in z-Richtung mit einer Halbkugel abgeschlossen wird. In dieser Simulationszelle
befinden sich etwa 6,3 x 105 Atome, die in einer ungeordneten fcc-Struktur vor-
liegen. Dieses austenitische System befindet sich bei 300 K Simulationstemperatur
im Gleichgewicht. Eine Phasentransformation der Simulationszelle von Martensit zu
Austenit findet bei einer Transformationstemperatur von ≈ 300 K, abhängig von der
Unordnung des Systems, statt [105]. Aufgrund des geringen Temperaturunterschieds
zwischen der Simulationstemperatur und der Transformationstemperatur sowie der
flachen Energielandschaft von Fe7Pd3 (s. Kap. 2.6) finden Phasentransformationen
in den Simulationen bereits bei relativ kleinen Stoßwellenstärken statt.
Bei der Simulation von Stoßwellen mit der sogenannten „Geschwindigkeitsspiegel-
methode“ (engl. velocity mirror method) [68] wird jedem Atom der Simulationszel-
le eine zusätzliche Translationsgeschwindigkeit in z-Richtung gegeben. Diese wird
invertiert, sobald das Atom eine zuvor definierte Spiegelebene oberhalb der Aus-
gangszelle erreicht. Die Atome werden also entlang der Mittelachse der zylindrischen
Simulationszelle in negative z-Richtung beschleunigt. Dadurch wird eine Stoßwelle
erzeugt, die sich durch die simulierte Materialinsel ausbreitet. Zur Regulierung der
Temperatur wirkt auf den äußeren Bereich der Simulationszelle von 1 nm Tiefe ein
Berendsen Thermostat [21], der mit einer Zeitkonstante von 100 fs die Temperatur
auf 300 K reguliert. Die Grenzen der Simulationszelle können fest gesetzt oder va-
riabel kontrollierbar sein und werden mit einem Berendsen Barostat [21] eingestellt,
der mit einer Zeitkonstante von 50 fs Richtung 0 bar reguliert. Es kann aufgrund
von entsprechenden Testsimulationen ausgeschlossen werden, dass Phasenübergänge
durch Druckrauschen des Thermo- oder Barostats ausgelöst werden.
Mithilfe der Druckkontrolleinstellungen können zwei gegensätzliche experimentelle
Probenbedingungen simuliert werden. Zum einen isolierte Materialinseln, die sich
in ihren horizontalen Ausmaßen frei verformen können, was möglich ist, indem der
Druck an den Rändern der Simulationszelle auf 0 bar reguliert wird. Zum ande-
ren können starr eingebundene Inseln simuliert werden, die in der sie umgebenden
Matrix fest verankert sind und für deren Simulation die Druckkontrolle deaktiviert
wird, so dass der Druck an den Rändern der Simulationszelle beliebig stark ansteigen
kann. Die Struktur der mit Stoßwellen behandelten Fe7Pd3-Dünnschichten können
anhand einer Kombination dieser beiden extremen Situationen beschrieben werden.
Zum einen weisen die Proben zahlreiche tiefe und breite Gräben auf (Abb. B.3),
was zu Bedingungen führt, die eher durch eine isolierte Materialinsel beschrieben
werden. Andererseits ist die Probe in Substratnähe zusammengewachsen, was eher
durch die starr eingebundene Simulationszelle widergespiegelt wird.
Aus den Positionen der einzelnen Atome der Simulationszelle vor und nachdem sich
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Abbildung 5.8: Änderungen der Höhe ∆h und der Halbwertsbreite ∆HW der Si-
mulationszelle bei verschiedenen Geschwindigkeiten der Stoßwellen für Simulationen
mit und ohne Druckkontrolle (DK) (aus [23]).
eine Stoßwelle unterschiedlicher Stärke ausgebreitet hat, werden die Änderungen
der Höhe ∆h und der Halbwertsbreite ∆HW der Simulationszelle berechnet. Die
Ergebnisse sind in Abbildung 5.8 abhängig von der Geschwindigkeit der Atome,
mit der sie sich auf die Spiegelebene zubewegen, dargestellt. In der Literatur wird
diese Geschwindigkeit als Kolben- (engl. piston) oder Teilchengeschwindigkeit (engl.
particle velocity) bezeichnet [68]).
Die Höhe und die Halbwertsbreite der Simulationszelle werden bei den Simulationen
mit Druckkontrolle, in denen sich die Simulationsinsel ausbreiten kann, deutlich stär-
ker beeinflusst als bei den Simulationen ohne Druckkontrolle. Bei den entsprechenden
Simulationen führen sogar kleinste Teilchengeschwindigkeiten in der Größenordnung
von 10−7 m/s zu einer Verringerung der Simulationszellenhöhe um etwa 20 % auf
40,7 nm und eine Vergrößerung der Halbwertsbreite um etwa 10 % auf 16,5 nm. Im
Gegensatz dazu nimmt ∆h der Simulationszelle bei Simulationen einer fest einge-
bundenen Fe7Pd3-Insel nur halb so stark zu, um 10 % auf 45.0 nm, während ∆HW
in etwa konstant bleibt. Bis zu einer Teilchengeschwindigkeit von 100 m/s haben die
erzeugten Stoßwellen in etwa gleich bleibend starke Einflüsse auf die Geometrie der
Simulationszelle. Erst bei größeren Geschwindigkeiten nimmt die Höhenänderung
∆h deutlich stärker zu, bei in etwa gleich bleibenden Änderungen der Halbwerts-
breite ∆HW . Jedoch ändert sich in diesem Geschwindigkeitsbereich ∆h stärker bei
Simulationen der fest eingebundenen Inseln, da diese Simulationszelle sich kaum
horizontal ausbreiten kann (∆HW ≈ 0 für alle gewählten Teilchengeschwindigkei-
ten). Der Wert für ∆h nimmt bei diesen Druckbedingungen daher stärker zu, als
es bei der freistehenden Insel der Fall ist, bei der eine horizontale Ausbreitung der
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Abbildung 5.9: Paarverteilungsfunktionen von Simulationen mit verschiedenen
Teilchengeschwindigkeiten, die die beginnende Amorphisierung bei höheren Ge-
schwindigkeiten zeigen (aus [23]).
Insel möglich ist. Insgesamt wird eine Kompression der Simulationszelle in Richtung
der Ausbreitung der Stoßwelle beobachtet. Im Fall der Druckeinstellungen für eine
freistehende Insel wird hingegen eine leichte Verbreiterung in horizontaler Richtung
beobachtet.
In Abbildung 5.8 ist die starke Verformung der Simulationszelle bei einer Teilchen-
geschwindigkeit von 800 m/s für die Simulation einer freistehenden Insel besonders
auffällig. Die Halbwertsbreite vergrößert sich hierbei um 24 % auf 18,7 nm und wäh-
renddessen nimmt die Höhe stark um 54 % ab auf 27,3 nm. Dies bedeutet, dass
die Kristallstruktur durch die Stoßwelle relativ stark beeinflusst wird. Anhand der
radialen Paarverteilungsfunktion (Abb. 5.9) für diese Simulation zeigt sich, dass das
Material sogar amorph wird, da die Kurve sichtbar verbreiterte und miteinander ver-
bundene Maxima aufweist [16]. Allgemein gibt eine Paarverteilungsfunktion an, mit
welcher Häufigkeit ein Teilchen im Abstand r von anderen Teilchen aufzufinden ist,
zeigt also welche Abstände die Atome in der Simulationszelle zueinander einnehmen.
Bei kleineren Teilchengeschwindigkeiten zeigt die Paarverteilungsfunktion deutlich,
dass die Atome definierte Gitterabstände einnehmen, was für eine martensitische
Transformation spricht.
Weitere Informationen über die Phasentransformation können aus den gerichteten
Paarverteilungsfunktionen parallel und senkrecht zur Stoßwellenrichtung entnom-
men werden (Abb. 5.10 und 5.11). Aus diesen Funktionen wird erneut deutlich,
dass die Auswirkung der Stoßwellen auf die entstehende Mikrostruktur der Simula-
tionszelle wesentlich durch die gewählten Druckeinstellungen beeinflusst wird. Für
Simulationen mit Druckkontrolle, die eine freistehende Materialinsel simulieren, ent-
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Abbildung 5.10: Gerichtete Paarverteilungsfunktionen senkrecht zur Stoßwellen-
richtung (Teilchengeschwindigkeit bei Simulationen: 50 m/s) (aus [23])., ,,,,,



























Abbildung 5.11: Gerichtete Paarverteilungsfunktionen parallel zur Stoßwellenrich-
tung (Teilchengeschwindigkeit bei Simulationen: 50 m/s) (aus [23]).
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sprechen die leicht vergrößerten Atomabstände senkrecht zur Stoßwellenrichtung
(Abb. 5.10) und die Kompression parallel dazu (Abb. 5.11) den Gitterabständen
von bct/bcc-Martensit. Durch die Stoßwellenbehandlung findet somit eine Transfor-
mation zu einzelvariantem Martensit mit der kürzeren c-Achse in Stoßwellenrichtung
statt. Dies bedeutet, dass die Simulation zu einem vergleichbaren Ergebnis führt,
wie es bei den LSP-Experimenten beobachtet werden konnte (s. Kap. B). Der Un-
terschied besteht darin, dass bei dem simulierten Phasenübergang eine vollständige,
irreversible Transformation zu bct/bcc-Martensit durchgeführt wird.
Bei den entsprechenden Simulationen ohne Druckkontrolle sind die Maxima der ge-
richteten Paarverteilungsfunktionen deutlich verbreitert, d. h. die Simulationszelle
weist Martensit mit mehreren Varianten auf. Dies verdeutlicht, dass es aufgrund
der zusätzlichen Freiheitsgrade der druckkontrollierten Grenzen, die dazu beitragen,
dass Spannungen in der Ebene während der martensitischen Transformation leicht
entspannt werden, möglich ist, dass sich die tetragonalen martensitischen Einheits-
zellen mit ihren kurzen c-Achsen in gleicher Richtung zur Stoßwellenrichtung anord-
nen. Sind der Simulationszelle jedoch feste Grenzen vorgegeben, wie es in den Si-
mulationen ohne Druckkontrolle der Fall ist, werden diese horizontalen Spannungen
abgebaut, indem sich Bereiche unterschiedlicher Kristallanordnungen bilden. Das
bedeutet, dass es zu verschiedenen martensitischen Varianten kommt und sich eine
verzwillingte Struktur ausbildet. Da nicht nur eine bestimmte c-Achsenanordnung
bevorzugt eingenommen wird, sind die Maxima der radialen und der gerichteten
Paarverteilungsfunktionen weniger stark ausgeprägt. Aus den gleichen Gründen ist
die Oberflächenglättung bei Simulationen mit Druckkontrolle ausgeprägter und es
werden effektivere Höhenänderungen bei der Transformation zu einzelvariantem
Martensit beobachtet (Abb. 5.8).
Die inselartige Form der Simulationszelle bewirkt außerdem, dass Glätten direkt an
der Oberfläche stattfindet. Dieses kann jedoch leicht durch die darunter liegenden
Atome behindert werden, die sich in einem relativ festen Gefüge befinden, d. h. sie
erfahren fest definierte räumliche Grenzen. Aus Abbildung 5.12 wird jedoch deutlich,
dass die dadurch entstehenden Spannungen durch den Einbau von Zwillingsverset-
zungen kompensiert werden. In dieser Abbildung werden Änderungen der Gitter-
struktur, Oberflächenatome oder Defekte, wie z. B. Zwillingsversetzungen, mithilfe
des zentralen Symmetrieparameters c visualisiert [76]. Dieser Parameter wird für
die einzelnen Atome einer etwas kleineren Simulationszelle mit nur 1,3 x 105 Ato-
men in Bezug auf Abweichungen zur fcc-Struktur berechnet. Die Farbskala reicht
dabei von dunkelblau (c=0), d. h. fcc-Gitter, bis dunkelrot (c≥7). Im Hintergrund
der Abbildung ist jeweils die ursprüngliche Simulationszelle zu sehen und im Vor-
dergrund die Simulationszelle, nachdem sie mit einer Stoßwelle behandelt wurde,
die zuvor bei einer Teilchengeschwindigkeit von 200 m/s erzeugt worden war. Die
überlagerten Teile der ursprünglichen Simulationszelle enthalten blau eingefärbte
Atome, sind also in fcc-austenitischer Phase. Für beide Druckkontrolleinstellungen
zeigt sich hierbei, dass sich Zwillingsversetzungen im Material ausbilden, d. h. ein
Phasenübergang zu Martensit stattfindet. Bei Simulationen der freistehenden Insel
werden die Zwillingsstrukturen deutlicher, bilden sich zahlreicher aus und sind be-
reits bei kleineren Teilchengeschwindigkeiten sichtbar (Abb. 5.12b) im Vergleich zu
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den entsprechenden Simulationen von fest eingebundenen Inseln (Abb. 5.12a).
a) b)a b
mit Druckkontrolle ohne Druckkontrolle
Abbildung 5.12: Form der Simulationszelle vor (im Hintergrund) und nachdem
(im Vordergrund) eine Stoßwelle durch sie gelaufen ist für Simulationen mit Druck-
kontrolle (a) und ohne (b). Die Frabskala repräsentiert den zentralen Symmetrie-
parameter. Zur besseren Sichtbarkeit der Zwillingsstrukturen werden verschiedene
Schnittebenen der Simulationszelle gezeigt, und zwar die (010)-Ebene in (a) and die
(100)-Ebene in (b) (aus [23]).
Bei den MD-Simulationen wird eine Phasentransformation zu einzelvariantem Mar-
tensit mit einer bevorzugten Achsenorientierung beobachtet. Dies zeigen die Simula-
tionen mit Druckkontrolle, die eine horizontal uneingeschränkte Materialinsel wider-
spiegeln, bei denen einzelvarianter Martensit mit Anordnung der c-Achsen entlang
der Stoßwellenrichtung entsteht. Im Falle einer fest in ihrer Umgebung eingebette-
ten Simulationszelle, die sich nicht horizontal zur Stoßwelle ausbreiten kann, werden
Gitterverzerrungen und letztendlich die Bildung von Zwillingsversetzungen beob-
achtet. Bei diesen Simulationen findet somit eine Transformation zu Martensit mit
mehreren Varianten statt. Diese Ergebnisse stimmen mit den experimentellen Be-
obachtungen der LSP-Behandlung von Fe7Pd3-Dünnschichten aus Vorgängerarbei-
ten [11] überein (s. Anhang B). Experimentell wurde eine fcc-fct Transformation
beobachtet, die einzelvarianten Martensit mit der kürzeren c-Achse senkrecht zur
Oberflächenebene ausbildet, was zu einem Zusammenwachsen der Wachstumsin-
seln auf der Oberfläche führte. Es wurde also Kompression in Richtung der ange-
wandten Stoßwelle beobachtet und die Ausbildung von Oberflächenzwillingsstruk-
turen wurden dadurch unterdrückt. Im Unterschied zu den Experimenten bewirken
die simulierten Stoßwellen sogar die Transformation zu bct/bcc-Martensit und es
kann beginnende Amorphisierung des Materials beobachtet werden, was auf die
Größe der Simulationszelle und Randbedingungen der Simulation zurückzuführen
ist. Die LSP-Behandlung von Fe7Pd3-Dünnschichte, deren Auswirkungen auf die
Proben anhand der MD-Simulationen physikalisch erklärt werden kann, eignet sich
daher, je nach Oberflächenqualität der verwendeten Probe, für eine permanente






Das zentrale Thema dieser Arbeit war die Untersuchung von mechanischen Eigen-
schaften von freistehenden Dünnschichten der magnetischen Formgedächtnislegie-
rung Fe7Pd3. Hierfür erfolgten zunächst Dehnungsexperimente bei denen in-situ
Änderungen der Oberflächenmorphologie hochaufgelöst mit einem Elektronenmi-
kroskop beobachtet werden konnten. Bei Experimenten an austenitischen Dünn-
schichten gelang es, durch Probendehnung einen Phasenübergang zu fct-Martensit
zu induzieren, was bisher nur für polykristalline Volumenproben experimentell nach-
gewiesen wurde [72]. Dieser Phasenübergang zeigte sich sowohl durch das Erscheinen
von Zwillingsstrukturen auf der Probenoberfläche ab Spannungen von ca. 253-255
MPa als auch durch die Detektion von Röntgenbeugungsreflexen, die der martensi-
tischen Phase zugeordnet werden können.
Während der Dehnungsexperimente konnten keine räumlichen Ausdehnungen der
verzwillingten Bereiche, die nach ihrem Erscheinen lokal begrenzt auf der Ober-
fläche zu sehen waren, beobachtet werden. Der spannungsinduzierte martensitische
Phasenübergang führte daher nicht zu Probenoberflächen, die zusammenhängend
mit Zwillingsstrukturen bedeckt waren. Dies deutet darauf hin, dass Bereiche der
Probe in austenitischer Phase verbleiben, z. B. aufgrund von Pinning der Phasen-
übergangsgrenze an Defekten. Solche austenitische Bereiche in fcc-Struktur konnten
mit einer Röntgenbeugungsmessung an einer auseinandergerissenen Proben bestä-
tigt werden.
Zwischen einzelnen Strukturen des sichtbaren Zwillingsreliefs auf der Probenoberflä-
che konnten jedoch relative Abstandsänderungen durch weitere Filmdehnung fest-
gestellt werden. Es kann davon ausgegangen werden, dass diese Änderungen durch
spannungsinduzierte Umorientierungen von Atomen im Material verursacht wer-
den, wodurch die Bereiche einzelner martensitischer Varianten auf Kosten anderer
Varianten anwachsen. Die angewandte Methode zur Quantifizierung der Zwillings-
grenzbewegung, basierend auf SEM-Oberflächenbildern, ist jedoch aufwändig und
relativ ungenau, da die relativen Fehlerbereiche der sich auf wenige nm belaufenden
Abstandsänderungen bis zu 50 % betragen. Die Analyse der Oberflächenmorpholo-
gie während der Dehnungsexperimente eignet sich deshalb eher für eine qualitative
Diskussion der Zwillingsgrenzbewegung, jedoch nicht für eine umfassende quanti-
tative Untersuchung der Beweglichkeit dieser Strukturen. Zur näheren Betrachtung
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der Zwillingsgrenzbeweglichkeit in freistehenden Fe7Pd3-Dünnschichten wurde aus
diesem Grund ein anderer experimenteller Ansatz gewählt, und zwar die Detektion
akustischer Signale während Nanoindentations-Messungen.
Bei einer spannungsinduzierten Zwillingsgrenzbewegung, die in der Regel abrupt
einsetzt, werden kaskadenartige Kraft-Eindring-Kurven mit „Pop-in“-Ereignissen be-
obachtet, die mit der Emission eines akustischen Signals im Ultraschallbereich kor-
reliert sind [30]. Mit einem experimentellen Aufbau zur Messung von akustischen
Emissionen während Nanoindentationen an freistehenden Fe7Pd3-Dünnschichten ge-
lang zunächst keine Detektion von akustischen Signalen. Daher erfolgten Testmes-
sungen an einer Volumenprobe aus Indium, einem Metall, in dem unter mechani-
scher Belastung die Nukleation von Zwillingsgrenzen stattfindet, sowie an einem
polykristallinen etwa 50 µm dicken Fe7Pd3-Splat. Bei den Messungen an beiden
Testproben wurden bei Nanoindentations-Messungen akustische Signale detektiert.
Bei der Messung an der Indiumprobe konnten die gemessenen Emissionen eindeutig
„Pop-in“-Ereignissen zugeordnet werden. Bei dem Fe7Pd3-Splat hingegen waren die
kaskadenartigen Verläufe der Kraft-Eindring-Kurven weniger deutlich zu erkennen,
was auf die relativ kleinen maximalen Kräfte der Nanoindentation und den poly-
kristallinen Charakter der Probe zurückzuführen ist. Der verwendete Aufbau aus
piezoelektrischem akustischem Sensor und Nanoindenter eignet sich daher nach-
weislich zur Messung der mit der Entstehung und Bewegung von Zwillingsgrenzen
einhergehenden akustischen Signale.
Obwohl mit demMessaufbau die Bewegung von Zwillingsgrenzen in Fe7Pd3-Volumen-
proben detektiert werden konnte, wurden bei Messungen an Fe7Pd3-Dünnschichten
keine akustischen Signale ober- und unterhalb des Spannungsbereichs des Unter-
grundrauschens gemessen. Ein möglicher Grund hierfür ist, dass die durch das Ein-
dringen der Indenterspitze lokal erzeugten Spannungen keine abrupten Bewegun-
gen von Zwillingsgrenzen in einer Dünnschicht induzieren können und somit keine
akustischen Emissionen stattfinden. Dies erklärt zudem, warum bei den durchge-
führten Nanoindentations-Messungen an fct-martensitischen Proben nur sehr ver-
einzelt Kraft-Eindring-Kurven mit „Pop-in“-Ereignissen beobachtet wurden und bei
den meisten Indentationen keine Anzeichen für eine Bewegung der Zwillingsgrenzen
im Material zu erkennen waren.
Das seltene Auftreten von „Pop-in“-Ereignissen ist eine Auswirkung des Dünnschicht-
charakters der Proben. In freistehenden dünnen Schichten können mechanische Span-
nungen relativ leicht durch Formänderungen abgebaut werden und die Zwillingsgren-
zen sind relativ beweglich. Die Beweglichkeit der Zwillingsgrenzen in den Fe7Pd3-
Proben zeigte sich bereits bei Dehnungsexperimenten, bei denen Bewegungen von
Zwillingsstrukturen im einstelligen nm-Bereich, bei relativ kleinen Spannungsände-
rungen im MPa-Bereich, beobachtet wurden. Möglicherweise wird durch Nanoin-
dentation eine kontinuierliche Bewegung der Zwillingsgrenzen im Material ausgelöst
oder der Spannungsaufbau, der benötigt wird, um die Zwillingsgrenzbewegung zu
induzieren ist so gering, dass die dadurch bewirkten „Pop-in“-Ereignisse mit dem
verwendeten Nanoindenter nicht aufgelöst werden können.
Die freistehenden Fe7Pd3-Dünnschichten sind weich und elastisch und weisen E-
Module im einstelligen GPa-Bereich auf. Der Elastizitätsmodul konnte sowohl bei
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Dehnungsexperimenten für die ganze Dünnschicht als auch bei Nanoindentations-
Messungen tiefenabhängig und lokal bestimmt werden und liegt bei 2,2-8,3 GPa
bzw. bei 3,5-10,2 GPa. Die mit beiden Methoden bestimmten E-Module stimmen
miteinander überein, liegen jedoch etwa 36-86 % unterhalb der zuvor gemessenen Er-
gebnisse von Nanoindentations-Messungen, bei denen etwa 16 GPa für freistehende
Fe7Pd3-Dünnschichten ermittelt wurden [95].
Eine mögliche Ursache hierfür ist, dass bei den in dieser Arbeit verwendeten Proben
von 500 nm Dicke eine größere Oberflächenrauigkeit zu reduzierten E-Modulwerten
führte. Bei den Dehnungsexperimenten konnte ein deutlicher Einfluss der Oberflä-
chenmorphologie auf die E-Modulwerte festgestellt werden. Je zahlreicher und größer
Löcher und Gräben in der Probenoberfläche zu sehen waren, desto niedrigere Wer-
te wurden gemessen. Analog zu dem reduzierenden Einfluss einer ungeschlossenen
Probenoberfläche auf deren elastische Eigenschaften bei Spannungen parallel zur
Oberflächenebene, weisen Dünnschichten mit ausgeprägten Topographieunterschie-
den relativ kleine Elastizitätsmoduln auf.
Eine weitere Möglichkeit, mit mechanischen Spannungen eine martensitsche Um-
wandlung in Fe7Pd3-Dünnschichten zu induzieren, ist deren Behandlung mit Stoß-
wellen. Die Ergebnisse von Molekulardynamik-Simulationen (MD-Simulationen), bei
denen eine austenitische Simulationszelle Stoßwellen verschiedener Ausbreitungsge-
schwindigkeiten ausgesetzt wurde, zeigten eine starke Abhängigkeit von den räum-
lichen Randbedingungen der Simulation. Eine Simulationszelle, die fest in eine sie
umgebende Matrix eingebettet war, wie es bei einer geschlossenen Dünnschicht der
Fall ist, wurde durch die Stoßwellen komprimiert. Dabei konnten sich die Atome
jedoch nicht senkrecht zur Stoßwellenrichtung ausbreiten, um die Spannungen ab-
zubauen. Dies führte zu einer Verzerrung des Kristallgitters und resultierte in der
Ausbildung von Zwillingsversetzungen. In diesen Simulationen konnte somit, wie er-
wartet, eine Phasentransformation zu verzwillingtem Martensit beobachtet werden.
Die experimentell hergestellten Fe7Pd3-Dünnschichten wiesen jedoch nicht immer
geschlossene Oberflächen auf, sondern waren teilweise von tiefreichenden Gräben
und Löchern durchzogen. Die entsprechenden Proben zeigten in Oberflächennähe
Materialinseln, die sich senkrecht zur Stoßwellenrichtung ausbreiten konnten. Bei
Simulationen von solchen freistehenden Inseln wurde eine stoßwelleninduzierte Pha-
sentransformation zu einzelvariantem Martensit beobachtet. In diesem waren die
tetragonalen Gitterzellen so ausgerichtet, dass jeweils die kurze c-Achse parallel
zur Ausbreitungsrichtung der Stoßwellen lag. Diese Ausrichtung wurde durch die
Kombination aus einer stoßwelleninduzierten Kompression und der Möglichkeit der
Atome, die dadurch entstehenden Spannungen durch Materialausdehnung abzubau-
en, erreicht, was zu der beobachteten Gitterausrichtung führte. Die Ergebnisse der
MD-Simulationen stimmten mit experimentellen Beobachtungen überein, bei denen
mit Laser-Shock-Peening eine permanente Transformation zu einzelvariantem fct-
Martensit mit bevorzugter Orientierung der kürzeren c-Achse entlang der Ausbrei-
tungsrichtung der Stoßwellen beobachtet wurde [11]. Eine Stoßwellenbehandlung von
Fe7Pd3-Dünnschichten ermöglicht somit eine permanente Verschiebung der Phasen-
übergangstemperaturen der Proben. Dieser Mechanismus kann zur Phasenkorrektur
der hergestellten Proben verwendet werden, z. B. um eine austenitische Probe in eine
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bei Raumtemperatur martensitische Probe umzuwandeln, die in einem Magnetfeld
einen magnetischen Formgedächtniseffekt aufweist.
Ergänzend zu der mechanischen Charakterisierung der freistehenden Fe7Pd3-Dünn-
schichten in austenitischer und fct-martensitischer Phase wurde in dieser Arbeit das
Herstellungsverfahren der Proben untersucht und optimiert. Anhand der Analyse
zahlreicher Depositionsdurchläufe mit variierten Depositionsparametern wurde ein
optimierter Durchführungsprozess identifiziert, mit dem einkristallinartige Fe7Pd3-
Dünnschichten mit geschlossenen Oberflächen in austenitischer und martensitischer
Phase hergestellt werden können. Die auf diese Weise bei Substrattemperaturen von
665 ◦C bis über 800 ◦C gewachsenen Proben können Oberflächen mit sichtbaren
Zwillingsstrukturen aufweisen, wenn die richtige Materialzusammensetzung durch
präzise Einstellung der Elektronenstrahlverdampferraten erreicht wird.
Es zeigte sich, dass es zur Herstellung von Dünnschichten mit möglichst geschlos-
senen Oberflächen wichtig ist, mehrere Depositionspausen einzuhalten, die letzte
kurz vor dem Erreichen der gewünschten Schichtdicke. Während diesen Unterbre-
chungen der Deposition wachsen durch diffusive Atombewegungen einzelne Mate-
rialinseln zusammen, die aufgrund des Volmer-Weber-Wachstums von Fe7Pd3 in
frühen Wachstumsstadien das Substrat bedecken. Die kritische Schichtdicke liegt
im Bereich der gewählten Depositionstemperaturen bei etwa 20 % der Schichtdicke,
weshalb die Depositionspausen, d. h. die Phasen ohne zusätzliche Materialdepositi-
on, einen sichtbaren glättenden Effekt auf die Probenoberfläche haben. Die ideale
Depositionstemperatur liegt bei etwa 700 ◦C. Bei niedrigeren Temperaturen entmi-
schen sich die Filme und bei höheren Temperaturen reduziert sich die Probenqualität
aufgrund von verstärkten negativen Auswirkungen der Gitterfehlpassung zwischen
Dünnschicht und Substrat. Proben, die direkt durch Wärmestrahlung erwärmt wer-
den, haben in der Regel eine schlechtere Probenqualität, was durch die inhomogene
Verteilung der Materialtemperatur auf der Probenoberfläche erklärt werden kann,
die der Probenglättung durch Oberflächendiffusion entgegenwirkt. In diesem Fall
werden zahlreiche Depositionspausen zur Homogenisierung der Probentemperatur
während der Beschichtung benötigt, um Proben besserer Qualität herzustellen. Der
Temperaturbereich für optimale Herstellungsbedingungen ist relativ klein und be-
reits minimale Veränderungen, wie sie z. B. durch zusätzliches Kühlen des Kryoschil-
des der UHV-Anlage mit flüssigem Stickstoff am Ende der Deposition möglich sind,
können eine Entmischung der Filme bewirken und zu Proben schlechterer Qualität
führen.
In dieser Arbeit wurden nach ersten Dehnungsexperimenten, bei denen eine starke
Beeinflussung der Messergebnisse durch Gräben und Löcher in der Probenoberfläche
festgestellt wurde, die Herstellungsparameter gesucht, die angepasst werden müssen,
um geschlossene Dünnschichten herzustellen. Die Proben weisen jedoch, auch wenn
sie mit der verbesserten Herstellungsroutine hergestellt wurden, ein relativ ausge-
prägtes Höhenrelief auf, das in der Regel zwischen 100 nm und 200 nm liegt. Im
Hinblick auf zukünftige Nanoindentations-Messungen zur Untersuchung der Zwil-
lingsgrenzbeweglichkeit sollte weiter daran gearbeitet werden, geschlossene Proben
mit möglichst glatten Oberflächen herzustellen, um Morphologieeinflüsse auf die E-
Modulwerte und die Verläufe der Kraft-Eindring-Kurven ausschließen zu können.
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Hierfür könnte sich ein nachträgliches Behandeln der Schichten eignen, z. B. eine
Glühbehandlung der Proben. Inwieweit sich Dünnschichten generell für die Mes-
sung akustischer Emissionen während Nanoindentation eignen, könnte in weiteren






Theoretische Betrachtungen der Bewegung von Versetzungen ermöglichen es, das
elastische Feld in der Umgebung einer langen, geraden Stufenversetzung herzulei-
ten, die sich mit einer beliebigen Geschwindigkeit bewegt. Die Ergebnisse werden
auf den Fall übertragen, dass die Stufenversetzung mit kleiner Amplitude oszilliert
und es wird ein Ausdruck für die resultierende gestreute Energie hergeleitet. Die-
ser Energieausdruck kann für eine Abschätzung der Energie verwendet werden, die
durch die abrupte Bewegung einer Zwillingsversetzung emittiert wird [77]. Für die





(1 + ν)((1 + λ¯4)2 + F 2)
(A.1)
mit dem Elastizitätsmodul E, der Anfangsgeschwindigkeit der anregenden elasti-
schen Welle u0, der Poissonzahl ν und den Faktoren F und λ¯, die sich mit den



















mit dem Betrag des Burgersvektor b, den Kreiswellenzahlen der longitudinalen und
transversalen elastischen Wellen ka = ωva bzw. kc =
ω
vc
, der Kreisfrequenz ω und den
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Die Strahlungsenergie e wird für vier Materialien berechnet: für Indium, für zwei
mögliche Fe7Pd3-Dünnschichten und zwei mögliche Fe7Pd3-Splats. Für die Abschät-
zungen von e für freistehende Dünnschichten wird zum einen ein E-Modul im Bereich
der Ergebnisse der Dehnungsexperimente und zum anderen E = 16 GPa angenom-
men, wie er bei Nanoindentations-Messungen in Vorgängerarbeiten gemessen wurde
[95]. Für die Splats wurde mit Elastizitätsmoduln im Bereich der Nanoindenter-
Messungen (s. Kap. 5.4.2) und der Vibrating-Reed-Messungen [78] gerechnet. Die
Ergebnisse für die Strahlungsenergie e sowie die für die Berechnungen verwendeten
materialabhängigen Größen sind in Tabelle A.1 zusammengefasst. Hierbei wurde
jeweils die längere Achse der Einheitszelle, d. h. entweder afct oder cfct, als Betrag
des Burgersvektors b und ω = 2pi · 150 kHz entsprechend der Resonanzfrequenz des
AE-Sensors angenommen.
Material E [GPa] ν ρ [g/cm3] afct [pm] cfct [pm] e [u20· N/m2]
Indium 11 0,45 7,31 325 495 3, 07 · 109
Fe7Pdfrei, 13 5 0,33 8,91 382 363 1, 55 · 109
Fe7Pdfrei, 23 16 0,33 8,91 382 363 4, 57 · 109
Fe7PdSplat, Ind.3 54 0,33 8,91 382 363 2, 11 · 1010
Fe7PdSplat, Reed3 100 0,33 8,91 382 363 3, 80 · 1010
Tabelle A.1: Materialabhängige Größen und Strahlungsenergien für eine freiste-
hende Fe7Pd3-Dünnschicht, einen Fe7Pd3-Splat sowie eine Indium-Volumenprobe.
Die materialabhängigen Größen wurden für Fe7Pd3 den Referenzen [72, 95, 78, 36]
und für Indium der Referenz [32] entnommen.
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Anhang B
Einfluss von Stoßwellen auf Fe7Pd3
In Materialien, die Stoßwellen ausgesetzt werden, kann es durch die Ausbreitung
dieser Stoßwellen zu Druck- und Temperaturänderungen kommen und es kann ein
Phasenübergang angeregt werden [19, 38]. Besonders nicht-diffuse druckinduzier-
te Phasenübergänge, wie martensitische Transformationen, können so herbeigeführt
werden [87]. Solche stoßwelleninduzierte Phasenübergänge wurden bereits ausführ-
lich auf atomarer Ebene, sowohl experimentell als auch theoretisch mithilfe von
Molekulardynamik-Simulationen (MD-Simulationen), untersucht [42, 68].
Für das Materialsystem Fe7Pd3, das eine relativ flache Energielandschaft aufweist
(s. Kap. 2.6), wäre eine Feineinstellung der Phase der Proben durch Behandlung
mit Stoßwellen denkbar. Diese Methode könnte sich also zur nachträglichen Pha-
senkorrektur hergestellter Proben eignen, da die exakte Phaseneinstellung während
der Herstellung schwierig zu kontrollieren ist. Nur wenn die Dünnschichten unter
Normalbedingungen in fct-martensitischer Phase vorliegen, kann in diesen der mag-
netische Formgedächtniseffekt beobachtet werden (s. Kap. 2.6). Aus diesem Grund
wurden bereits verschiedene Experimente mit dem Ziel durchgeführt, eine perma-
nente Transformation austenitischer zu fct-martensitische Filmen auszulösen.
Erfolgreich war die Bestrahlung von Fe7Pd3-Dünnschichten mit 1,8 MeV Kr+-Ionen
mit einer Fluenz von 1014 Ionen/cm2 [13]. Die Behandlung von Proben mit Ionen-
bestrahlung ist jedoch relativ aufwendig. Daher wurden Fe7Pd3-Dünnschichten mit
Stoßwellen behandelt, um zu untersuchen, ob diese wesentlich einfacher zu realisie-
rende Probenbehandlung ebenfalls zur permanenten Phasenbeeinflussung genutzt
werden kann. Entsprechende Messungen wurden bereits in früheren Arbeiten durch-
geführt [11], so dass auf diese experimentellen Ergebnissen zurückgegriffen werden
kann. Im Rahmen dieser Arbeit werden theoretische Betrachtungen anhand von MD-
Simulationen diskutiert, anhand derer diese experimentellen Beobachtungen besser
verstanden werden können. Daher wird im Folgenden auf diese experimentellen Vor-
arbeiten eingegangen.
Experimentell ist eine Stoßwellenbehandlung von Materialien mit Laser-Shock-Pee-
ning (LSP) möglich, einer Technik, mit der das Ermüdungsverhalten von Metallen
verbessert werden kann [107]. Hierbei wird die Oberfläche des Materials mit hoch-
energetischen Laserpulsen abgetragen, wobei ein schnell expandierendes Plasma er-
111
ANHANG B. EINFLUSS VON STOßWELLEN AUF FE7PD3
zeugt wird. Durch die Expansion dieses Plasmas werden Stoßwellen hervorgerufen,
die sich im Material ausbreiten, dort remanente Druckspannungen bewirken und
eine martensitische Phasentranformation auslösen können. Diese Methode eignet
sich prinzipiell dafür, eine Phasentransformation in magnetischen Formgedächtnis-
materialien auszulösen, was in Experimenten mit Nickel-Titan (NiTi), einer weiteren
magnetischen Formgedächtnislegierung, gezeigt werden konnte [87]. Bei diesem Ma-
terial führten Stoßwellen mit Drücken größer als ≈ 4,1 GPa zu Phasenübergängen
und auf den Oberflächen der dann martensitischen Proben waren Zwillingsstruktu-
ren zu sehen.
Der verwendete LSP-Aufbau entspricht im Wesentlichen dem bereits beschriebenen
Versuchsaufbau [48]. Eine substratgebundene Fe7Pd3-Probe wird mit einer 3 µm
dicken Nickelfolie abgedeckt, gefolgt von einer 25 µm dicken Polyimidfolie (UBE
industries „UPILEX 25S“), die seitlich überlappt, so dass mithilfe einer Unterdruck-
spannvorrichtung die drei Komponenten zusammengedrückt und auf ihrer Unterlage
fixiert werden. Für die Laserablation wird ein KrF-Excimerlaser mit einer Wellenlän-
ge von 248 nm und einer Pulsdauer von 25 ns verwendet. Die Laserfluenz kann mit
einem Dämpfungselement im Laserstrahlweg eingestellt werden und durch Homo-
genisieroptik wird eine annähernd gleichförmige Energieverteilung über die gesamte
Strahlbreite erreicht. Die örtliche Pulsanzahl, d. h. die durchschnittliche Pulsüber-
schneidung an einem Ort aufgrund der Laserabtastung der Probenoberfläche von
5 x 5 mm2 Fläche, wird durch entsprechende Einstellung der Pulswiederholungsra-
te (bis zu 100 Hz), der Geschwindigkeit des Probentischs (im Bereich von mm/s)
und des Abstands zwischen zwei Laserabtastlinien (im Bereich von µm) eingestellt.
Ein Laserfleck nimmt bei Fluenzen ≤ 3,5 J/cm2 eine Fläche von (100 x 100) µm2
und bei Fluenzen > 3,5 J/cm2 eine Fläche von (430 x 230) µm2 ein. Die maximale
Stärke der Stoßwellen als Funktion der Fluenz wurde anhand des zeitabhängigen
Spannungsabfalls an einem piezoelektrischen Film aus Polyvinylidenfluorid vor den
LSP-Messungen gemessen [151, 124].
Die mit LSP behandelten Fe7Pd3-Proben wurden in einem Depositionsdurchlauf
bei einer Probenhalterheizertemperatur von etwa 870 ◦C hergestellt (s. Kap. 3.1)
und waren bei Raumtemperatur in austenitischer Phase. Zwei Proben wurden mit
mehreren Pulsen behandelt, mit 30 bzw. 60 Pulsen bei einer Laserfluenz von 3,5
J/cm2, was pro Puls einem Stoßwellendruck von 0,1 GPa entspricht [151]. Drei
weitere Proben erfuhren jeweils nur einen Laserpuls bei Fluenzen von 41, 25 bzw.
32 J/cm2, d. h. sie wurden einer Stoßwelle mit einem Druck von 0,9, 1,9 bzw. 2,5
GPa ausgesetzt. Für die beiden letzteren Behandlungen wurde eine Wasserschicht
auf der Polyimidfolie aufgebracht, die das bei der Laserablation entstehende Plasma
einsperrt, so dass stärkere Stoßwellen bei gleicher Laserfluenz erzeugt werden.
Ein Einfluss thermischer Effekte auf die LSP-behandelten Fe7Pd3-Dünnschichten
kann ausgeschlossen werden, da die thermische Diffusionslänge LT in Polyimid mit
LT = 2
√
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Abbildung B.1: XRD-Messungen von Fe7Pd3-Proben vor und nach der Behand-
lung mit Stoßwellen (aus [23]).
und dem thermischen Diffusionsvermögen DT von Polyimid, für das eine thermische
Leitfähigkeit von k = 0,289 W/m K, eine Dichte von ρ = 1470 kg/m3 und eine
spezifischen Wärme von cp = 1130 J/kg K angenommen werden kann. Nach der
Laserbehandlung war die verbleibende Polyimidfolie immer noch über 10 µm dick,
so dass eine thermische Beeinflussung der LSP-Experimente ausgeschlossen werden
kann.
XRD-Messungen der behandelten Proben zeigen eine Verbreiterung des fcc (200)
Signals bei ≈ 48,3◦ (Abb. B.1). Diese Verbreiterung ist jedoch ausschließlich bei
größeren Winkeln zu beobachten, d. h. es kommt zu einer Stauchung des Kristall-
gitters senkrecht zur Oberflächenebene, basierend auf dem Bragg-Gesetz (s. Kap.
3.3.1, Gleichung 3.3). Diese Stauchung wird durch eine martensitische Phasentran-
formation verursacht, die bevorzugt fct-martensitische Varianten ausbildet, deren
kurze c-Achse senkrecht zur Oberflächenebene ausgerichtet ist. Dies verdeutlichen
zudem Polfigurmessungen vor und nach einer LSP-Behandlung (Abb. B.2) für die
2θ-Positionen der beiden fct-Signale bei 46,7◦ (1a, 1b) bzw. 49,1◦ (2a, 2b). In den
Inset-Bildern dieser Abbildung sind die verschiedenen martensitischen Varianten in
grün und rot skizziert. Die Pfeile deuten jeweils auf die martensitische Variante,
d. h. auf die Gitterorientierung in Bezug auf die Oberflächenebene, die bei einem
Signal bei dem entsprechenden 2θ-Winkel im Material vorkommt.
Bei der Anwesenheit von martensitischen Varianten mit einer der längeren a-Achsen
senkrecht zur Oberflächenebene wird ein Signal im Bereich des fct (200)-Signals bei
46,7◦ beobachtet. Solch ein Signal ist in den Abbildungen 1a und 1b von Abbildung
B.2 jedoch kaum wahrnehmbar. Das fct (002)-Signal bei 49,1◦ ist im Gegensatz dazu
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Abbildung B.2: Polfigurmessungen einer Fe7Pd3-Probe vor (a) und nach (b) der
LSP-Behandlung (30 Pulse, je 0,1 GPa Stoßwellendruck) aufgenommen bei den 2θ-
Winkeln 46,7◦ (1) und 49,1◦ (2) und Kippwinkeln ψ von 0-3 ◦ (aus [23]).
in den Abbildungen 2a und 2b deutlich erkennbar. Dies deutet darauf hin, dass durch
die LSP-Behandlung der ursprünglich austenitische Film eine Phasentransformation
zu einzelvariantem fct-Martensit verrichtet hat, in der Form, dass sich die längeren
a-Achsen parallel zur Oberflächenebene befinden.
Diese Anordnung der Achsen führt zu einer makroskopischen Verlängerung der
Dünnschichten, was in SEM-Bildern deutlich zu sehen ist (s. Abb. B.3). Ein Ver-
gleich der Breite der Gräben auf der Probenoberfläche vor der LSP-Behandlung
(a) und danach (b) zeigt, dass diese, wie erwartet, abnimmt wird. Da die Ausbil-
dung anderer martensitischer Varianten unterdrückt wird, d. h. keine Bereiche mit
der kurzen c-Achse parallel zur Oberflächenebene vorhanden sind, bilden sich keine
Zwillingsstrukturen auf der Probenoberfläche aus.
Unter Berücksichtigung der gesamten Spannungsänderung verschiebt sich die mar-
tensitische Phasentransformation um 8-29 K, berechnet mit der Clausius-Clapeyron-
Gleichung (s. Kap. 2.3, Gleichung 2.2) mit der typischen Martensit-Endtemperatur
von 273 K und weiteren Materialparametern nach [72], jedoch mit einer halbierten
Dehnungsspannung pro Temperaturänderung aufgrund der biaxialen Spannungen




Abbildung B.3: SEM-Messungen einer Fe7Pd3-Probe vor (a) und nach (b) der
LSP-Behandlung (ein Laserpuls, 2,5 GPa Stoßwellendruck) (aus [23]).
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